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1 Einleitung und Motivation
Im Bereich der Luft- und Raumfahrtindustrie herrscht eine stete Nachfrage nach neuen
Werkstoffen mit einer hohen spezifischen Festigkeit. Mit einer Dichte von 4,67 g/cm3 und
einer Zugfestigkeit von bis zu 1300MPa ist die metastabile β-Titanlegierung Ti-5Al-5V-
5Mo-3Cr (Massenanteil in %), nachfolgend als Ti-5553 bezeichnet, ein vielversprechender
Kandidat, um diese Anforderungen zu erfüllen [1]. Aufgrund des zweiphasigen Gefüges, in
dem die α-Phase als Ausscheidung in einer Matrix aus β-Phase auftritt, ist zudem eine hohe
Variabilität bezüglich der mechanischen Eigenschaften gegeben. Eine gute Durchhärtbarkeit
sowie eine hohe Duktilität und Festigkeit, die sich positiv auf das Ermüdungsverhalten
auswirken, sind dabei charakteristisch für diesen Werkstoff [1, 2]. Dies qualifiziert die
Legierung Ti-5553 als Werkstoff für die Anwendung in strukturell belasteten Bereichen.
Bereits jetzt nutzen sowohl Boeing als auch Airbus Ti-5553 für Bauteile unter anderem
im Fahrwerk und im Rahmenbereich [3, 4]. Die konventionelle Verarbeitung von diesem
Material umfasst in der Regel verschiedene Schritte der thermomechanischen Behandlung.
Als Umformprozess wird für größere Segmente das Schmiedeverfahren angewendet. [2, 4, 5].
Allerdings zeigen sich Schwierigkeiten bei der zerspanenden Bearbeitung. Oftmals müssen
geringe Trenngeschwindigkeiten genutzt werden und auch die Standzeit der Werkzeuge ist
im Vergleich zu der stark verbreiteten Legierung Ti-6Al-4V (160min) geringer (120-140min)
[6, 7].
Die Fertigung von Titanlegierungen für die Luftfahrt beinhaltet oftmals einen material-
intensiven Zerspanungsprozess mit einem Zerspanungsgrad von bis zu 90%. Der Wunsch
nach Minimierung dieser ökonomisch starken Belastung ist enorm, wodurch das Interesse
an der additiven Fertigung im letzten Jahrzehnt stetig zunahm. Die additive Fertigung
ist eine Herstellungsmethode, die die Erzeugung von Bauteilen mit maßgeschneiderter
Geometrie bei gleichzeitig attraktivem Eigenschaftsprofil möglich macht und in den letzten
Jahren deutlich an Einfluss gewonnen hat [8]. Das selektive Laserschmelzen (SLM, engl.:
selective laser melting) ist ein Vertreter der additiven Fertigung und wird heutzutage unter
anderem für die Herstellung von metallischen Bauteilen eingesetzt [9, 10]. In diesem Prozess
wird ein metallisches Pulver schichtweise mit einem Hochenergielaser entlang von Vektoren
aufgeschmolzen [11]. Betrachtet man die Problematiken der zerspanenden Verarbeitung
von Ti-5553, könnte die additive Fertigung eine interessante Methode sein, um Bauteile
diesen Werkstoffes herzustellen. Die Größe der Anlagen ist in den letzten Jahren konstant
angestiegen, so dass in naher Zukunft die Herstellung von Bauteilen größerer Dimension
möglich scheint.
1
1 Einleitung und Motivation
Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich daher mit der Prozessierung der Legierung
Ti-5553 mittels selektiven Laserschmelzens. Das Innovationspotential dieser Arbeit liegt
einerseits in der Charakterisierung des Einflusses der „klassischen” Prozessparameter auf
das Gefüge und die mechanischen Eigenschaften und andererseits in der Analyse der
Auswirkung einer in Eigenentwicklung hergestellten Substratheizung auf das Material.
Durch das beheizte Substrat wird während des Bauprozesses ein Zustand geschaffen, der
mit einer in-situ Wärmebehandlung gleichgesetzt werden kann.
Das übergeordnete Ziel dieser Arbeit ist daher eine fundierte Aussage, ob die Applikation
des selektiven Laserschmelzens als Herstellungsmethode für die Legierung Ti-5553 möglich
und geeignet ist.
2
2 Der Werkstoff Titan
2.1 Die technisch relevanten Phasen von Titan
Titan ist ein polymorphes Element mit einer Hochtemperaturphase, der β-Phase (Im3m),
und einer Tieftemperaturphase, der α-Phase (P63/mmc) (Abbildung 2.1). Die Übergangs-
temperatur zwischen den beiden Phasen, die β-Transustemperatur, beträgt für kommerziell
reines Titan 882 °C [12]. Beide Phasen unterscheiden sich in ihrem mechanischen Verhalten
durch eine unterschiedliche Anzahl an unabhängigen Gleitsystemen: zwölf in der kubisch
raumzentrierten β-Phase und vier in der hexagonalen α-Phase. Auch eine unterschiedliche
Diffusionsrate, ebenso begründet durch Unterschiede im Kristallsystem, kann beobachtet
werden. Als dritte stabile Phase existiert im Hochdruckbereich die hexagonale ω-Phase
(P6/mmm), die jedoch bei den Bedingungen im Anwendungsbereich metastabil vorliegt und
die Duktilität jedoch deutlich verringern kann [13]. Durch die Allotropie von Titan ist eine
Ausbildung von martensitischen Phasen (α’ und α”) möglich. Jedoch ist die Erhöhung der
Festigkeit beziehungsweise Versprödung dieser Phasen im Vergleich zum Eisen-Kohlenstoff
System durch das geringe Ausmaß der elastischen Verzerrung des Gitters unwesentlich. Mit




















Abbildung 2.1: Die Elementarzelle der (A) α-Phase und (B) β-Phase nach Leyens [12].
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2.2 Titan und seine Legierungsklassen
Die Nomenklatur der Titanwerkstoffe orientiert sich an der Phasenzusammensetzung des
Gefüges im betrachteten Material. Somit werden die Titanwerkstoffe klassifiziert in α,
near-α, α+β und near-β beziehungsweise metastabile β-Titanlegierungen (Abbildung 2.2).
Separat charakterisiert werden die intermetallischen Verbindungen bestehend aus Titan
und Aluminium. Diese werden als „Titanaluminide“ bezeichnet. Eine Unterscheidung
in dieser Werkstoffklasse erfolgt in orthorhombische und γ-Titanaluminide. Kommerzi-
elles Rein-Titan (cpTi, engl.: commercial pure titanium) wird als technischer Werkstoff
zu den α-Titanlegierungen gezählt. Die metastabilen near-α-Legierungen sind dadurch
gekennzeichnet, dass die α -Phase als Matrix fungiert in der die β-Phase eingebettet ist.
In beiden Fällen wird das Gefüge durch die α-Phase bestimmt. Die Legierungsklasse der
α und near-α-Titanlegierungen ist gekennzeichnet durch eine geringere Dichte im Vergleich
zu den β-Titanlegierungen (bedingt durch die höhere Dichte der β-stabilisierenden Legie-
rungselemente) und einen hohen Kriechwiderstand (hervorgerufen durch die verringerten
Diffusionsgeschwindigkeiten in der hexagonalen Gitterstruktur). Die α+β-Titanlegierungen
sind in der Regel durch ein Duplexgefüge sowie eine hohe spezifische Festigkeit charakteri-
siert. Der Anteil der β-Phase beträgt dabei 5-40%. Die zwei Gefügearten, die in dieser
Legierungsklasse am stärksten eingesetzt werden, sind das lamellare und das globulare
Gefüge, beziehungsweise deren Kombination. Durch eine thermomechanische Behandlung
können im Gefüge Lamellen, bestehend aus α-Phase und umsäumt von β-Phase, entste-
hen. Höhere Abkühlgeschwindigkeiten erzeugen das lamellare Korbgeflechtgefüge. Bei den
metastabilen β-Titanlegierungen liegt die β-Phase als Matrix vor. Diese Variation unter-
schiedlicher Phasenzusammensetzungen wird ermöglicht möglich durch die Aufweitung
des α/β-Phasengebietes oder durch die Unterdrückung der α/β-Umwandlung beispiels-
weise durch eine hohe Erstarrungsgeschwindigkeit. Voraussetzung für die Bildung eines
zweiphasigen Gefüges sind α-stabilisierende (z.B. Aluminium, Kohlenstoff, Sauerstoff)
beziehungsweise β-stabilisierende (z.B. Vanadium, Niob, Molybdän, Chrom) Legierungs-
elemente. Die metastabilen β-Titanlegierungen sind gekennzeichnet durch eine höhere
Festigkeit, hervorgerufen durch Mischkristall- und Ausscheidungshärtung, und eine ver-
besserte plastische Verformbarkeit aufgrund der kubisch-raumzentrierten Elementarzelle.
Beispiele für die verschiedenen Legierungsklassen sind in Tabelle 2.2 aufgeführt.
Ein Richtwert für die Phasenstabilität einer β-Titanlegierung ist das Molybdänäquivalent
([Mo]eq). Dieses ist in Gleichung 2.1 dargestellt (alle Angaben erfolgen im prozentualen
Massenanteil). Das [Mo]eq muss mindestens 10% betragen, damit eine Stabilisierung bis













Abbildung 2.2: Schema eines pseudo-binären Schnittes durch ein β-isomorphes Phasen-
diagramm nach Lütjering [13].
Tabelle 2.1: Auswahl verschiedener Titanlegierungen (Massenanteil der Legierungsele-









Rein-Titan 882 100-145 235 50
Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo-0.1Si 995 114 1010 13
α+β
Ti-6Al-4V 995 110-140 900-1200 13-16
Ti-6Al-2Sn-4Zr-6Mo 940 114 1100-1200 13-16
metastabile β
Ti-10V-2Fe-3Al 800 110 1000-1400 6-16
Ti-15V-3Cr-3Al-3Sn 760 80-100 800-1100 10-20
Ti-5Al-5V-5Mo-3Cr 860 1100-1300 min. 5
2.3 Typische Anwendungsfelder
Eine wichtige Eigenschaft, die Titan und seine Legierungen auszeichnet, ist die festhaften-
de Passivschicht aus TiO2, durch die eine sehr gute Korrosionsbeständigkeit gegeben ist.
Allerdings besitzt diese Passivschicht eine hohe Fehlordnung, weshalb die Einsatzgrenze
hinsichtlich der Temperatur je nach Legierung bei ca. 500-600 °C liegt [12]. Bei höheren
Temperaturen kommt es, hervorgerufen durch die Diffusion von Sauerstoff durch die
5
2 Der Werkstoff Titan
Passivschicht, zu einem verstärkten Oxidschichtwachstum, . Die Anwendungsgebiete der
Titanwerkstoffe werden durch den Phasengehalt bestimmt. Die α- und near-α-Legierungen
kommen in der chemischen Industrie (Korrosionsbeständigkeit) und im Turbinenbau
(Warmfestigkeit bis 550 °C gegeben) zur Anwendung [17]. Aufgrund der hohen spezifi-
schen Festigkeiten ist das Haupteinsatzgebiet der β-Titanlegierungen der Luftfahrtsektor.
Durch die vielfältige Variation von Gefüge und Eigenschaften erfährt die Klasse der α+β-
Titanlegierungen die stärkste Verbreitung. Der Hauptvertreter Ti-6Al-4V wird einerseits
sehr häufig im Luftfahrtsektor angewendet sowie aufgrund der Bioverträglichkeit und des
E-Moduls als Implantatswerkstoff in der Medizintechnik [3].
2.4 Vorstellung der Legierung Ti-5553
2.4.1 Klassifizierung
Die Legierung Ti-5Al-5V-5Mo-3Cr (Massenanteil in %), nachfolgend als Ti-5553 geführt
(nominelle chemische Zusammensetzung in Tabelle 2.2), ordnet sich in die Klasse der
metastabilen β-Titanlegierungen ein. Die wichtigsten mechanischen Eigenschaften sind
in Tabelle 2.3 aufgeführt. Die Legierung basiert auf der russischen VT22 (Ti-(4.4-5.7)Al-
(4.0-5.5)Mo-(4.0-5.5)V-(0.5-1.5)Cr-(0.5-1.5)Fe, alle Angaben im prozentualen Masseanteil)
und wurde durch die Titanium Metals Cooperation 1997 eingeführt [15, 16, 18, 19]. Die
Entwicklung fand dabei in einem Gemeinschaftsprogramm (Otto Fuchs KG, Meinerzhagen;
Airbus Deutschland, Bremen; TIMET, Frankreich; Technische Universität Hamburg-
Harburg) statt [13, 15]. Die Schaffung eines kostengünstigeren Äquivalentes mit einer
höheren Festigkeit und einer geringeren Neigung zur Segregationsbildung zur bestehenden
Legierung Ti-10V-2Fe-3Al war das Ziel dieser Entwicklung. Im Fall von Ti-10V-2Fe-3Al
waren dies vor allem Segregationen von Eisen [19]. Zusätzlich zeigt Ti-5553 deutliche
Verbesserungen hinsichtlich seiner Verarbeitung. Ti-5553 ist besser schmiedbar, nach
der Lösungsglühung ist eine Luftabkühlung möglich, um eine Bildung der α-Phase zu
verhindern. Somit können thermische Spannungen besser kontrolliert werden, was sich
letztlich positiv auf die Maßhaltigkeit des Bauteiles auswirkt. Zudem ist im Vergleich
zu Ti-10V-2Fe-3Al die Reproduzierbarkeit, Kontrollierbarkeit und Vorhersagbarkeit der
Gefügeentwicklung vor allem bei größeren Bauteilen stärker gegeben [1]. Zusätzlich zeigt
Ti-5553 im direkten Vergleich zu Ti-10V-2Fe-3Al ein größeres Prozessfenster und höhere
Betriebsfestigkeit [20, 21]. Die Dichte liegt bei 4,67 g/cm3, die Zugfestigkeit bei maximal
1300MPa [1]. Die β-Transustemperatur beträgt ca. 860 °C [2, 13]. Ti-5553 wird als gut
schweißbar beschrieben, was eine wichtige Voraussetzung für den SLM-Prozess ist [5, 19].
Die Gießbarkeit ist ähnlich den Legierungen Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo und Ti-15V-3Cr-3Sn-3Al,
die routinemäßig für strukturelle Bauteile genutzt werden [2, 3, 16].
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2.4 Vorstellung der Legierung Ti-5553
Tabelle 2.2: Nominelle chemische Zusammensetzung der Legierung Ti-5553 [15].













Tabelle 2.3: Grundlegende mechanische Eigenschaften der Legierung Ti-5553 [1, 15, 16].
ρ [g/cm3] θβ [°C] Streckgrenze [MPa] Zugfestigkeit [MPa] Bruchdehnung [%]
4,67 860 min. 1000 1100-1300 min. 5
2.4.2 Metallurgie
Das im Anwendungsfall genutzte Gefüge ist gekennzeichnet durch Ausscheidungen der
α-Phase, die in einer Matrix bestehend aus β-Phase eingebettet sind. Diese für gewöhnlich
feinen Ausscheidungen begründen die angesprochene hohe Festigkeit und werden in der
Regel durch eine isotherme Wärmebehandlung oder langsames Abkühlen aus dem β-
Phasengebiet gebildet [1, 5]. Das hat eine große Varianz möglicher Gefügeeinstellungen mit
unterschiedlichen mechanischen Eigenschaften zur Folge. Entscheidend für die mechanischen
Eigenschaften ist im Allgemeinen der Anteil an α-Phase am Gesamtgefüge und im Speziellen
deren Größe, Verteilung und Morphologie.
2.4.3 Auftreten metastabiler Phasen
Die Legierung Ti-5553 kann sowohl martensitische als auch rein metastabile Phasen
enthalten. Von den zwei bei Titan auftretenden martensitischen Phasen α’ (hexagonal,
P63/mmc), α” (orthorhombisch, Cmcm) kommt hauptsächlich die α”-Phase vor. Dies
wird begründet mit dem hohen Anteil an β-stabilisierenden Elementen (V, Mo, Cr), die
die Entstehung der α’-Phase unterdrücken [3]. Die Ausprägung der orthorhombischen
Struktur α”-Phase ist davon abhängig, wie stark die Verbindung legiert ist [13, 22].
Während der Bildung der α”-Phase kann es zu erhöhten Mikroeigenspannungen kommen.
Thermodynamisch gesehen sind die hexagonale α’-Phase und die orthorhombische α”-Phase
schwer voneinander zu unterscheiden [23].
Die bei Raumtemperatur und Normaldruck metastabile ω-Phase kann sowohl hexagonal
(P6/mmm) als auch trigonal (P3m1), bei einem erhöhten Anteil an β-stabilisierenden
Elementen, kristallisieren [24, 25]. Die ω-Phase wird gemäß ihrer Genese in athermisch,
durch schnelles Abkühlen aus dem β-Phasengebiet, und isothermisch unterteilt. Die iso-
thermische ω-Phase entsteht bei Auslagerungsvorgängen im α/β-Phasengebiet im niedrigen
bis mittleren Temperaturbereich durch die thermisch induzierte Auflösung der β-Phase.
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Die Ausbildung der athermischen ω-Phase läuft diffusionslos ab. Sie weist Anzeichen
einer martensitischen Umwandlung auf, da bei der athermischen Bildung eine Scherung
der {222}β Ebenen des kubisch-raumzentrierten Gitters stattfindet [13]. Athermisches
ω wird, aufgrund seiner diffusen Reflexe bei der Röntgenbeugung, ebenso als diffuses
ω bezeichnet. Hervorgerufen wird dies durch das veränderte Verhältnis von kollabierten
und nicht-kollabierten Ebenen [18, 26]. Die diffuse ω-Phase tritt dabei als homogen verteilte
Partikel geringer Größe auf (2-4 nm) [13]. Die isothermische ω-Phase entsteht in einem
Keimbildungs- und Wachstumsprozess. Durch diesen diffusionsgesteuerten Prozess können
Partikelgrößen von mehr als 20 nm und einer kubischen oder ellipsoiden Form beobachtet
werden [18].
2.4.4 Methoden der Wärmebehandlung
Die zwei wichtigsten Wärmebehandlungen, die im industriellen Bereich Anwendung finden,
werden als BASCA (engl. beta annealed, slow cooling and aged) und STA (engl. solu-
tion treated and aged) abgekürzt (Abbildung 2.3). Bei der Wärmebehandlung BASCA
ist das Ziel, eine höhere Zähigkeit und einen höheren Widerstand gegen Ermüdung bei
einer immer noch ausreichenden Festigkeit zu erzeugen [15, 16]. Dafür wird die Legierung
im β-Gebiet geglüht, dann langsam abgekühlt, im α/β-Gebiet ausgelagert und ebenfalls
langsam auf Raumtemperatur heruntergekühlt. Das erzeugte Gefüge ist durch Platten
mit mehreren Mikrometern Länge und circa 500 nm Dicke (Abbildung 2.4 A) charakte-
risiert. Die Wärmebehandlung STA hingegen dient vorwiegend dem Zweck der höheren
Festigkeit. Durch die zweistufige Wärmebehandlung, Glühen im α/β-Gebiet kurz unter-
halb der β-Transustemperatur und im α/β-Gebiet bei circa 620 °C mit zwischenzeitlichem
Abkühlschritt, entstehen globulare α-Partikel mit einem Durchmesser im einstelligen Mikro-
meterbereich. Das Auslagern und rasche Abkühlen im zweiten Wärmebehandlungsschritt
erzeugt eine feine (< 1 µm), homogen verteilte, plattenartige α-Phase (Abbildung 2.4 B).
Abbildung 2.3: Wärmebehandlungsmethode STA und BASCA [16].
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Abbildung 2.4: Charakteristisches Gefüge der Wärmebehandlungsmethoden (A) BASCA
und (B) STA aus [26].
2.4.5 Applikation
Das generelle Anwendungsfeld der Legierung Ti-5553 sind Strukturbauteile. Konkret
kündigten Boeing und Airbus bei der Einführung an, die Legierung im Bereich des
Fahrwerksgestells anzuwenden und damit die Legierung Ti-10V-2Fe-3Al zu ersetzen. Ti-
5553 wird bereits in der Boeing 777, 787 „Dreamliner“ (Abbildung 2.5) und dem Airbus
A380 für Bauteile im Rahmenbereich, in Befestigungsvorrichtungen und im Fahrwerk
eingesetzt [3, 4, 19–21]. Die Gründe dafür sind die hervorragende Durchhärtbarkeit, die
Schmiedeeigenschaften, die hohe erreichbare Festigkeit sowie die gute Ermüdungsfestigkeit
bei hohen Lastwechseln [2, 18, 19]. In diesen Fällen wird die Wärmebehandlung STA
eingesetzt. Für den Bereich der Flugzeugzelle beziehungsweise des Flugwerkes oder für
andere strukturelle Bauteilen wird hingegen BASCA angewendet. Gerade für größere
Schmiedeteile ist diese Legierung, aufgrund der guten Durchhärtbarkeit und der langsamen
Kinetik der α-Ausscheidungen, interessant [27]. Außerdem haben geringe adiabatische
Hitzeeinflüsse keine unerwünschten Effekte auf das Gefüge [4].





3.1 Einordnung in die Gruppe der additiven
Fertigungsverfahren
Die Generative Fertigung beziehungsweise die Additive Fertigung beschreibt alle Ferti-
gungsverfahren, bei denen bei der Herstellung eines Bauteils das Material schichtweise
aufgebracht wird [28]. Die Einteilung kann nach der Konsistenz des aufgebrachten Werk-
stoffes erfolgen [29]:
• flüssig (Stereolithographie)
• gelartig/pastenartig (Schmelzschichtung, engl.: fused deposition modeling/fused fila-
ment fabrication)
• fest (Laserauftragsschweißen, selektives Laserschmelzen)
Ebenso ist eine Einteilung nach Energiequelle (Laser, Elektronenstrahl) der Herstellungsver-
fahren möglich. Das selektive Laserschmelzen oder auch selective laser melting, nachfolgend
als SLM bezeichnet, wird in den Bereich der pulverbettbasierten, additiven Fertigungs-
verfahren eingeordnet (Abbildung 3.1). Zur Generierung von metallischen Bauteilen wird
neben den Pulverbettverfahren ebenso direct energy deposition (Bsp.: Laserauftragsschwei-
ßen) genutzt. Die Pulverbettverfahren zeichnen sich in Bezug auf die Bauteile unter
anderem durch eine hohe Maßhaltigkeit aus und der Möglichkeit, Hinterschneidungen,
innere oder feine Strukturen im Allgemeinen (beispielsweise Gitter) zu fertigen [30]. Durch
die Nutzung eines Lasers als Energiequelle kann eine hohe Genauigkeit erreicht werden
und die Gefahr eines möglichen Abdampfens von Material wird verringert. Im direkten
Vergleich zu SLM bringt die Prozessierung mittels Elektronenstrahl (Elektronenstrahl-
schmelzen) als Energiequelle den Nachteil einer erhöhten Oberflächenrauheit mit sich, da
durch Sinterprozesse Pulverpartikel an den Oberflächen der erzeugten Bauteile anhaften.
Zusätzlich ist es möglich, dass es durch die Notwendigkeit eines Vakuums zum lokalen
Abdampfen von Elementen kommen kann. Die Vorteile des Elektronenstrahlschmelzens
liegen unter anderem in der höheren Prozesstemperatur (bis zu 1000 °C), der Verarbeitung
auch sehr spröder Materialien wie den Titanaluminiden und in der höheren möglichen
Energiedichte [29, 31, 32].
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Abbildung 3.1: Einordnung des SLM-Verfahrens in den Bereich der additiven Fertigung
von metallischen Werkstoffen nach Nickels [33].
3.2 Funktionsprinzip
Die gesamte Prozesskette des SLM-Verfahrens ist in Abbildung 3.2 dargestellt. Der Aus-
gangspunkt für das SLM-Verfahren ist das CAD-Modell (engl. computer-aided design) des
gewünschten Bauteils. Dieses Modell wird mittels entsprechender Software in Schichten
zerlegt. Jede Schicht repräsentiert den Querschnitt des Bauteils an einer bestimmten
Stelle und besteht aus einem oder mehreren Scanvektoren, die die Bewegungsrichtung des
Lasers definieren. Die Anordnung der Scanvektoren bestimmt die Belichtungsschraffur.
Auf diese wird näher in Kapitel 3.5 eingegangen. Die Höhe der Schichten beziehungsweise
die Schichtstärke stellt ebenso einen wichtigen Parameter im SLM-Prozess dar (siehe
Kapitel 3.5). Zusammen mit der Laserleistung, der Scangeschwindigkeit und dem Fokus
sind dies die Hauptmaschinenparameter. Die Positionierung des Bauteils im Bauraum
erfolgt im Verbund mit sogenannten Stützstrukturen, die eine Anbindung zur Substratplatt-
form gewährleisten sollen. Zusätzlich wird die Relaxation des Bauteils, die Wärmeabfuhr,
die mechanische Stabilität während des Bauprozesses und die leichtere Entformung des
Bauteiles nach dem Bauprozess sichergestellt. Die Nach- und Endbearbeitung beinhal-
tet die Entfernung der Stützen und in der Regel eine Oberflächenbehandlung (oftmals
Druckluftstrahlen mit festem Strahlmittel). Zur Erhöhung der relativen Dichte ist das
heißisostatische Pressen Stand der Technik.
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Abbildung 3.2: Die Prozesskette des SLM-Verfahrens nach Gebhardt [34].
Der Kern des SLM-Verfahrens ist ein Kreislaufprozess bestehend aus drei Schritten (Ab-
bildung 3.3), beginnend mit der Aufbringung einer dünnen Pulverschicht (1). Die Art und
Weise der Applikation der Pulverschicht ist dabei stark abhängig vom Anlagenhersteller.
Verschiedene Systeme zur Beförderung (Förderwelle mit Nuten, Archimedische Schraube)
und Aufbringung (Silikonlippen, Hartmetallklinge) existieren, um ein möglichst homogenes
Pulverbett zu erzeugen. Überschüssiges Pulver gelangt in ein Reservoir und kann für eine
weitere Nutzung aufbereitet werden. Im zweiten Schritt erfolgt die Belichtung durch einen
Hochenergielaser (2). Beim Belichtungsprozess wird das Pulver entlang der Scanvekto-
ren komplett aufgeschmolzen (Abbildung 3.4). Die dabei entstehenden Schmelzbahnen
erstarren aufgrund des Größenverhältnisses zwischen Schmelze und Festkörper unmittelbar.
Durch die Bewegung des Lasers ist der Schmelzpool langgezogen. Grundlage für den
Belichtungsprozess ist die Laser-Festkörperreaktion (Kapitel 3.3). Typische Leistungen
der verwendeten Laser liegen im Bereich zwischen 0,1 und 1 kW bei einer Wellenlänge
von 1060-1080 nm (Nahinfrarotbereich). Der Laserstrahl hat im Fokus einen Durchmesser
zwischen 15-80 µm, so dass eine extrem hohe Energiedichte erreicht werden kann. Im dritten
Schritt wird die Bauplattform in Vorbereitung der Aufbringung einer neuen Pulverschicht
abgesenkt (3). Der gesamte Prozess wird unter einer Schutzgasatmosphäre durchgeführt,
um der Gasaufnahme der Schmelze und der Entzündung des Pulvermaterials vorzubeugen.
Als geeignete Gase haben sich Argon und Stickstoff bewiesen. Nicht aufgeschmolzenes
Pulver aus dem Pulverbett und aus dem Pulverreservoir kann teilweise aufbereitet (u.a.




einem Festkörper aus Titan absorbiert [37]. Die Höhe der Absorptionsrate ist abhängig
von der Wellenlänge und von der Oberfläche des Festkörpers. Der absorbierte Teil der elek-
tromagnetischen Strahlung interagiert mit dem Elektronengas im metallischen Festkörper,
das wiederum das Atomgitter zu Schwingungen anregt, wodurch letztlich die Temperatur
im Festkörper steigt [38]. Dadurch nimmt die Temperatur des Körpers zu und das Material
wechselt seinen Phasenzustand von fest zu flüssig. Mit diesem Phasenwechsel verändert
sich ebenso die Absorption der Laserstrahlung im nun flüssigen Material, der Schmelze
[38].
Laser-Pulverbett
Im Betrachtungsfall Laser-Festkörper-Wechselwirkungen stellt die Reaktion Laser-Pulverbett
einen Sonderfall dar. Das Pulverbett ist kein kompaktes Material. Durch die Hohlräume
zwischen den Pulverpartikeln kommt es zur mehrfachen Reflexion, der Multiple Reflection
Effect tritt ein (Abbildung 3.5). Dabei wird Strahlung reflektiert (in den Bauraum oder in
das Pulverbett), absorbiert (von Pulverpartikeln) oder transmittiert (in die Substratober-
fläche). Die Absorption eines Pulverbettes ist im Vergleich zu einem kompakten Festkörper
deutlich erhöht, bei Titan steigt sie von circa 30% auf 77% [37, 39]. Die Wirkung des
Multiple Reflection Effects ist unter anderem abhängig von der Form der Pulverpartikel,
ihrer Größenverteilung, der Dichte der Pulverschüttung und der Größenverteilung in der
Pulverschüttung. Durch die starke Temperaturerhöhung schmelzen die Pulverpartikel auf,
es entsteht ein Schmelzbad, wodurch sich Reflexions- und Absorptionsverhalten sowie
materialspezifische Eigenschaften wie Wärmeleitfähigkeit und Wärmekapazität ändern.
Bei einer starken Überhitzung der Schmelze ist ein Verdampfen des Materials ebenso
möglich wie die Bildung eines Plasmas. Daraufhin kann jedoch der Laserstrahl absorbiert
und defokussiert (Linseneffekt) werden, wodurch die mögliche absorbierte Energiedichte
verringert wird und die Eindringtiefe sinkt [40]. Die transmittierte Strahlung erhitzt und
schmilzt die Oberfläche des Substrates auf, was letztlich eine Schichtanbindung zur Folge
hat. Der Energieübertrag findet zwischen der Laserstrahlung und dem Pulver, innerhalb
des Pulverbettes unter den Pulverpartikeln und zwischen dem Pulver und dem Substrat
statt [41].
Abbildung 3.5: Multiple Reflection Effect beim SLM-Verfahren nach Fischer [37].
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3.4 Erstarrungsverhalten des Schmelzbades
Voraussetzung für die Erzeugung einer stabilen Schmelzbahn ist ihre ausreichende An-
bindung an das Substrat beziehungsweise an das bereits erstarrte Pulvermaterial. Diese
Verbindung ist global gesehen wichtig für ein kompaktes, mechanisches Bauteil, lokal
gesehen wesentlich für eine Stabilisierung der Schmelzbahn gegenüber der Plateau-Rayleigh-
Instabilität, da sie die notwendige Wärmeabfuhr gewährleistet [42, 43]. Bei einem zu hohen
Energieeintrag besteht die Gefahr, dass die Schmelze überhitzt. Dabei verdampft Material,
die Oberfläche der Schmelzbahn bricht auf, die Form wird unregelmäßig und die Schmelz-
bahn instabil (Abbildung 3.6) [10, 42]. Zerfällt und erstarrt das Schmelzbad in Form
kugeliger Objekte, dann besteht nur eine geringe, nicht kontinuierliche Verbindung des
Schmelzbades mit dem Substrat. Dieser Effekt wird als balling bezeichnet (Abbildung 3.6)
[44–46]. Der balling-Effekt kann einerseits durch die Oberflächenspannung verursacht
werden (bei eher niedriger Aufschmelzgeschwindigkeit), jedoch ebenso bei sehr hoher Auf-
schmelzgeschwindigkeit durch die Plateau-Rayleigh Instabilität auftreten [11, 43, 45, 47].
Die Reduzierung der Oberflächenenergie durch die Minimierung der Oberfläche selbst ist
dabei die treibende Kraft. Das durch das Aufschmelzen entstandene Schmelzbad wird
primär durch seine Morphologie beziehungsweise seine Stabilität charakterisiert. Die Strö-
mungen innerhalb des Schmelzbades werden beeinflusst durch Kapillarkräfte zwischen
den Pulverpartikeln und die Marangoni-Strömung, die durch Unterschiede in der Ober-
flächenspannung verursacht wird [48]. Die Viskosität ist mit dem Term η ∼ 1
T
sowohl
material- als auch temperaturabhängig [49]. Je höher die Temperatur ist, desto niedriger
ist die Viskosität der Schmelze, was sich wiederum in der Vergrößerung des Schmelzbades
widerspiegelt.
Abbildung 3.6: Mögliche Morphologie der Schmelzbahnen beim selektiven Laserschmel-
zen.
Die Querschnittsform einer einzelnen Schmelzbahn ist grob v-förmig (Abbildung 3.7).
Im Bauteil ist die Form der Schmelzbahn eher als linsenartig zu beschreiben (Abbil-
dung 3.4). In der Mitte befindet sich ein Verbund aus aufgeschmolzenem Pulvermaterial
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und wiederaufgeschmolzenem Substratmaterial. Darum bildet sich ein saumartiger Be-
reich, die sogenannte Wärmeeinflusszone. Sie beschreibt ein Gebiet im Material, das nicht
aufgeschmolzen wurde, aber durch die erhöhte Temperatur eine Veränderung im Gefüge
(Elementdiffusion, Kornvergröberung) erfahren hat [50, 51]. Durch die geringe Löslichkeit
von Gasen in einem Festkörper im Vergleich zu seiner Schmelze kann es zur Porenbildung
kommen [52]. Aufgrund der hohen Erstarrungsgeschwindigkeiten können diese Poren ein-
geschlossen werden. Bei einer starken Überhitzung des Schmelzbades kommt es zu einem
Tiefschweißeffekt, wodurch eine Dampfkapillare entsteht, die auch als keyhole bezeichnet
wird. Damit wird die Energieabsorption der Lasers aufgrund multipler Reflektion in der
Dampfkapillare jedoch erhöht [38, 40]. Im keyhole-Modus reagiert der Schmelzpool sehr
sensibel auf äußere Einflüsse. Dies kann ein Zusammenbrechen der Dampfkapillare zur
Folge haben, was eine sogenannte keyhole-Pore verursachen kann [53]. Dieser Effekt wird
in der Regel bei der Kombinationen von hoher Laserenergie mit hoher Scangeschwindigkeit
beobachtet [39, 54].
Abbildung 3.7: Schematischer Querschnitt einer Schmelzbahn.
Die mechanischen Eigenschaften eines jeden Bauteils werden zu einem großen Teil durch
das Gefüge bestimmt. Bauteile, die mittels Laserschmelzen erzeugt wurden, bestehen aus
einzelnen erstarrten Schmelzbahnen. Daher ist deren Erstarrungsverhalten wichtig für die
Historie der Gefügeentstehung. Generell weisen die Schmelzbahnen eine geringe Größe auf
(Breite, Tiefe < 1mm), so dass ein großes Verhältnis zwischen Schmelze und erstarrtem
Material (Substrat) besteht. Bei den auftretenden hohen Erstarrungsraten (103-108 K/s)
kann auch von einer Rascherstarrung gesprochen werden [55–57]. Diese spiegelt sich im ent-
standenen Gefüge, unter anderem durch das Auftreten von hohen thermischen Spannungen
und einem Ungleichgewichtszustand, deutlich wider. Die Erstarrung des Schmelzbades wird
gesteuert durch homogene Keimbildung in der Schmelze, aufgeschmolzene und dadurch
wachsende Körner (epitaktisches Wachstum), heterogene Keimbildung an der Phasengrenz-
fläche Schmelze-Substrat und durch Keimbildung an der Oberfläche Schmelze-Gas [40].
Die Wärmeeinflusszone fungiert als Keimbildungsort für eine heterogene Keimbildung, so
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dass das aufgeschmolzene Material zur Mitte der Schmelzbahn gerichtet erstarrt. Wird
dabei die kristallographische Orientierung der Körner von der Wärmeeinflusszone über-
nommen, spricht man von epitaktischem Wachstum. In der Regel erstarren die Körner
bei einer Rascherstarrung entlang ihrer bevorzugten Wachstumsrichtung. Bei kubischen
Metallen ist dies die < 100> Richtung, für hexagonale Metalle ist es die <1010> Richtung
[53]. Für das Erstarrungsverhalten sind vier Parameter ausschlaggebend: die Höhe der
Unterkühlung (∆T), der thermische Gradient G, die Erstarrungsrate R und die Material-
zusammensetzung. Das Verhältnis von G und R legt die Morphologie der Erstarrungsfront
fest (Abbildung 3.8).
Abbildung 3.8: (A) Form der Erstarrungsfront in Abhängigkeit vom Verhältnis G zu R
nach Sahm und (B) auftretende Erstarrung beim SLM-Verfahren nach Kou [40, 58].
3.5 Hauptparameter
Volumenenergiedichte
Die Volumenenergiedichte EV [J/mm3] ist eine empirische Kenngröße, die die vier wichtigsten
Parameter des SLM-Verfahrens zusammenfasst (Gleichung 3.1) [29, 59–61]:
EV =
PL
hS × lZ × vS
(3.1)
Die Schichtdicke lZ (in Millimeter) beschreibt die Höhe, die die Bau- beziehungsweise
Substratplattform während des Bauprozesses pro Belichtungsschritt abgesenkt wird. Sie
definiert demzufolge die Höhe der abgelegten Pulverschicht und die pro Schicht benötigte
Pulvermenge. Die Schichtdicke ist damit gleichzeitig auch maßgebend für die Energie,
um die Pulverschicht selbst und die darunterliegende(n) Schicht(en) an- beziehungsweise
wiederholt aufzuschmelzen und damit eine Schichtanbindung zu gewährleisten. Die Schicht-
dicke hat Einfluss auf die Geschwindigkeit des SLM-Prozesses. Durch die Verringerung
der Anzahl der Beschichtungsschritte unter Erhöhung der Schichtdicke kann zwar der
Prozess beschleunigt werden, allerdings führt dies zu Einbußen in der Oberflächengüte und
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somit auch in der Genauigkeit des Bauteils. Die Beschichtungsqualität ist zudem extrem
wichtig für die Herstellung von dichten Proben. Unregelmäßigkeiten wie beispielsweise
Lücken durch geringe Mengen an aufgetragenem Pulver oder Hügel durch große Pulver-
mengen, führen in der Regel zu Baufehlern wie einem verstärkten Tiefschweißeffekt und
dadurch zu erhöhter Porosität oder einer fehlenden Bindung zwischen zwei aufeinander
folgenden Schichten. Die Folgen sind schwerwiegend für die mechanische Belastbarkeit des
hergestellten Bauteils.
Mit dem Schraffurabstand oder Spurabstand hS (in Millimeter) wird die Über-
lappung oder Überschneidung zweier benachbarter Schmelzbahnen bestimmt. Ist der
Schraffurabstand zu gering eingestellt, ist die Verbindung zweier benachbarter Schmelz-
bahnen nicht ausreichend, was letztlich eine erhöhte Porosität zur Folge hat.
Die zwei wichtigsten Einstellungsparameter im SLM-Verfahren sind jedoch die Laser-
leistung PL (in Watt) und die Scangeschwindigkeit vS (in Millimeter pro Sekunde),
die den Schmelzpool am stärksten beeinflussen [44, 53]. Je nach Anlagentypus kann die
theoretisch mögliche Laserleistung stark variieren. Typisch sind Leistungen zwischen 100
und 400W. Jedoch werden heutzutage auch SLM-Anlagen mit 1 kW Lasern betrieben.
Eine Erhöhung der Laserleistung kann eine Vergrößerung des Schmelzpools und eine Erhö-
hung der Temperatur zur Folge haben. Die Scangeschwindigkeit definiert das Tempo der
Bewegung des Laserspots und somit die Zeit für die Wärme-Absorption. Für industrielle
Prozesse sind hohe Geschwindigkeiten erwünscht, um eine möglichst hohe Produktivität
zu erreichen, da die Belichtungszeit in der Regel der geschwindigkeitsbestimmende Schritt
im Prozess ist. Die richtige Kombination aus Laserleistung und Scangeschwindigkeit ist
entscheidend für die Erzeugung stabiler Schmelzbahnen. Bei einem Missverhältnis kann
beispielsweise die Schmelzbahn tröpfchenartig zerfallen (Balling-Effekt). Zusätzlich können
die thermischen Spannungen erhöht werden [29, 62]. Je nach Anlagenhersteller variiert
die Bewegung des Lasers zwischen kontinuierlich und diskontinuierlich (Ansteuerung von
einzelnen Punkten, an denen für ein gewisses Zeitintervall verweilt wird).
Die Gleichung der Volumenenergiedichte bestimmt somit die Höhe der eingebrachten
Energie ohne Materialkonstanten wie thermische Leitfähigkeit, spezifische Wärmekapazität
oder Absorption zu berücksichtigen. Neben diesen vier Hauptparametern gibt es noch
weitere Parameter, die einen direkten Einfluss auf das Verfahren haben, in der Volumen-
energiedichte allerdings nicht berücksichtigt werden. Die Größe des Laserspots und die
Fokuslage bestimmen die maximal anwendbare Energiedichte und ebenso die maximale
Genauigkeit des Prozesses. Die Wellenlänge des in der jeweiligen verwendeten SLM-Anlage
eingebauten Lasers gibt an, wie gut sich bestimmte Werkstoffgruppen mit dieser Anlage
verarbeiten lassen. Vergleicht man beispielsweise Kupfer (0,04 bei λ=1,06µm) mit Eisen
(0,25-0,32 bei λ=1,06µm), zeigt sich, dass die Absorption bei geringen Wellenlängen für
Kupfer deutlich höher ist, wohingegen für Eisen die Absorption nur langsam ansteigt
[38]. Ein Laser mit längerer Wellenlänge wäre daher theoretisch nur bedingt geeignet,
um Kupfer zu prozessieren. Durch den in Kapitel 3.3 angesprochenen Multiple Reflection
19
3 Selektives Laserschmelzen
Effect wird die Absorption deutlich erhöht, wodurch die Prozessierbarkeit verbessert wird.
Belichtungsschraffur
Die Belichtungsschraffur (auch als Belichtungsstrategie oder Scanstrategie bezeichnet)
definiert die Art und Weise, wie der Querschnitt des herzustellenden Bauteils aus einzelnen
Scanvektoren zusammengesetzt ist beziehungsweise in welcher Bewegungsabfolge der Laser
das Pulverbett belichtet. Dies hat somit direkten Einfluss auf das thermische Profil beim
Aufschmelz- und Erstarrungsvorgang in der Belichtungsebene. Die vier Belichtungsstra-
tegien „Streifen“, „Schachbrett“, „Versatzfüll“ und „Doppelbelichtung“, welche in diesen
Untersuchungen angewendet wurden, sind in Abbildung 3.9 dargestellt. Verschiedene
Scanmuster werden eingesetzt, um beispielsweise die relative Dichte zu erhöhen oder um
thermische Spannungen zu verringern. Lange Scanvektoren werden oftmals vermieden, da
diese in einem Anstieg der thermischen Spannungen im Bauteil resultieren [29, 57? ].
Das Muster Streifen ist eine Basisschraffur, die genutzt wird, um dichte Proben herzu-
stellen. Die Rotation der Scanebenen zueinander verhindert die Porenbildung über mehrere
Schichten. Zusätzlich konnte festgestellt werden, dass die Rotation der Belichtungsebene
thermische Spannungen verringert [53? ]. Üblicherweise beträgt der Rotationswinkel 90°,
teilweise werden aber auch Winkel wie 67° oder 73° genutzt, da hier die Zeit (beziehungs-
weise die Anzahl der Scanebenen) bis zum Wiederauftreten der gleichen Scanebene deutlich
erhöht ist. Problematisch können bei dieser Scanstrategie zu lange Scanvektoren sein, die
durch eine Wärmeakkumulation thermische Spannungen begünstigen.
Bei der Scanstrategie Schachbrett wird der Querschnitt in einzelne Felder aufge-
teilt. Ziel ist es, durch kürzere Scanvektoren und geordnetes, partielles Aufschmelzen der
Oberfläche die thermischen Spannungen im Bauteil zu verringern [39, 57]. Eine gewisse
Überlappung der Felder zur Verhinderung von Porosität ist dafür notwendig.
Beim Einsatz des Belichtungsmusters Versatzfüll wird der gesonderte Konturscan
weggelassen, was eine Zeiteinsparung im Belichtungsprozess zur Folge hat. Ein negativer
Einfluss auf die Oberflächengüte kann nicht beobachtet werden.
Nutzt man die Belichtungsschraffur Doppelbelichtung, dann dient der zweite Schmelz-
vorgang der Glättung der Oberfläche. Dadurch entsteht ein homogeneres Pulverbett,
wodurch die Dichte erhöht wird, beziehungsweise Baufehler durch eine inhomogene Pul-
verschicht vermieden werden. Mitunter konnte der Effekt beobachtet werden, dass bei
Anwendung der Doppelbelichtung thermische Spannungen reduziert wurden [63]. Um eine
hohe Oberflächengüte zu erlangen, wird in der Regel ein sogenannter Konturscan gefahren
(Abbildung 3.9). Dieser wurde allerdings bei den im Rahmen dieser Forschungsarbeit
angefertigten Proben nicht praktiziert, da eine weitere Parameteroptimierung notwendig
gewesen wäre und der Fokus auf der Gefügeentwicklung lag.
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Abbildung 3.9: Die vier verwendeten Belichtungsarten (A) Streifen mit möglichem
Konturscan, (B) Schachbrett mit a als Definition der Kantenlänge der quadratischen
Felder, (C) Versatzfüll und (D) Doppelbelichtung. Die grauen gestrichelten Pfeile
stellen die Scanvektoren der nachfolgenden Schicht dar, mit Ausnahme der Doppelbelich-
tung, da hier zwischen den Belichtungsschritten kein Beschichtungsvorgang durchgeführt
wird.
Heizen der Bauplattform
Ein Beheizen beziehungsweise eine erhöhte Temperatur des Substrates während des Pro-
zesses wird in der Regel angewendet, um thermische Spannungen zu verhindern und somit
einen möglichen Bauteilverzug zu vermeiden [60, 62]. Mit einer erhöhten Temperatur
des Substrates soll der Temperaturgradient in der Probe abgesenkt werden [? ]. Li et al.
konnten zudem zeigen, dass die kristallographische Textur im Gefüge von Titanaluminiden,
die mittels SLM gefertigt wurden, durch den Einsatz einer Substratheizung verstärkt
werden konnte [64]. Bei den Untersuchungen von Xu et al. konnte anhand der Legierung
Ti-6Al-4V dargestellt werden, dass die Anwendung eines mittels Substratheizung vorge-
heizten Pulverbettes auf 200 °C in Kombination mit der Änderung der Schichtdicke und
der Fokuslage eine Art in-situ Wärmebehandlung zur Folge hat. Als Konsequenz kommt
es zu einer Zersetzung der α’-Phase und Umwandlung in ein zweiphasiges α+β-Gefüge
[65]. Dehghan-Manshadi et al. wiesen für das Legierungssystem Ti-5553 nach, dass bereits
im Temperaturbereich von 350-450 °C Auslagerungsvorgänge der α-Phase stattfinden [5].
Somit ist die Anwendung einer Substratheizung interessant für die Untersuchung einer mög-
lichen Ausscheidungsbildung während des Bauprozesses. Die Temperaturabhängigkeit der
Wärmeleitfähigkeit ist in der Regel bestimmt durch die Legierungszusammensetzung. Im
Hinblick auf den SLM-Prozess ist generell zu beachten, dass durch die erhöhte Temperatur
die Absorption des Lasers im Material steigt [38].
Einfluss der Parameter auf das Gefüge
In Abbildung 3.10 sind neben dem Pulvermaterial die drei wichtigsten Prozessparameter-
gruppen (Laser, Belichtung, Temperatur) mit ihren jeweiligen Haupteinstellungsmerkmalen
und den direkten Auswirkungen auf das Bauteil aufgeführt. Laser und Belichtung beein-
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flussen maßgeblich den Energieeintrag und somit das Aufschmelzverhalten, die Temperatur
der Schmelze und das Temperaturprofil im Querschnitt. Diese Parameter können einen
starken Einfluss auf die relative Dichte des Bauteils und das erzeugte Gefüge haben. Durch
Änderung der Temperatur, beispielsweise durch den Einsatz einer Substratheizung, kann
sich die Phasenbildung, zum Beispiel durch Ausscheidungsvorgänge, verändern. Zusätzlich
ist das Pulvermaterial aufgeführt, das ebenso einen erheblichen Einfluss auf das hergestellte
Bauteil hat. Es bleibt festzuhalten, dass der SLM-Prozess ein sehr sensibles Verfahren
ist und eine deutliche Abhängigkeit von den eingesetzten Einstellungen aufweist. Das
Ergebnis, das fertige Bauteil, wird durch verschiedene Einzelfaktoren beeinflusst, die
zudem untereinander Wechselwirkungen zeigen. Eine umfassende Parameterevaluierung
und Analyse ist daher unabdingbar.
Abbildung 3.10: Die vier wichtigsten Parametergruppen zusammen mit ihren, für den
Prozess interessantesten Einstellungsmöglichkeiten und den direkten Auswirkungen auf
das Bauteil.
3.6 Stand der Technik und industrielle Anwendung
Industrielle Bedeutung
Die Fertigung von Prototypen stellt nach wie vor eines der Haupteinsatzgebiete der additi-
ven Fertigung dar. Der Fokus liegt in der Bauteilvisualisierung mit geringen Materialkosten
und hohen Fertigungsgeschwindigkeiten. Die Maßhaltigkeit und die Oberflächenbeschaf-
fenheit der Bauteile sowie ihre mechanische Belastbarkeit spielen in diesem Fall eine
untergeordnete Rolle. Als Werkstoffe werden für diese Anwendung Polymere eingesetzt.
Die Additive Fertigung im Allgemeinen und speziell das selektive Laserschmelzen haben
in den letzten Jahren stetig an Relevanz gewonnen [39]. 2014 betrug der globale Umsatz
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im Bereich additiver Fertigung bereits 48,7Millionen US-Dollar, davon fielen allein 42,6%
auf die reine Fertigung von Bauteilen [39]. Aufgrund eines hohen Potentials an Kostenein-
sparungen ist die Luft- und Raumfahrtbranche Vorreiter in Sachen Anwendung additiv
gefertigter Bauteile [60]. Der Fokus liegt in der Absenkung des buy:fly Verhältnisses durch
Minimierung des materialintensiven Zerspanungsprozess von komplexen Bauteilen, die
unter anderem aus kostenintensiven, schlecht zerspanbaren Titanlegierungen bestehen [66].
Ein weiteres Ziel ist die Anwendung neuer, komplexer Leichtbaustrukturen. Damit könnte
das Strukturgewicht abgesenkt werden, was eine Erhöhung der Nutzlast zur Folge hätte.
Eine weitere Branche, in der die additive Fertigung bereits Anwendung findet, ist die
Medizintechnik (Implantate, Zahnprothetik, etc.).
Selektives Laserschmelzen von Titanlegierungen
Die Untersuchungen bezüglich des selektiven Laserschmelzens von Titanlegierungen konzen-
trierten sich in den letzten Jahren auf kommerziell reines Titan (cpTi) und die Legierung
Ti-6Al-4V [53, 57, 67–69]. Beide Materialien finden Anwendung in der Medizintechnik und
im Luft- und Raumfahrtsektor [39]. Gu et al. konnten hinsichtlich der Gefügeentwicklung
bei cpTi, das mittels SLM hergestellt wurde (Abbildung 3.11 A und B), darstellen, dass es
in Abhängigkeit von der Scangeschwindigkeit zur Ausbildung eines gröberen lattenartigen
Gefüges aus α-Phase (niedrigere Scangeschwindigkeit) oder eines feinen nadelartigen Gefü-
ges aus α’-Phase kommt (höhere Scangeschwindigkeiten) [68]. Für die Prozessierung von
Ti-6Al-4V zeichnet sich ein ähnliches Bild ab. Ein fein nadeliges, martensitisches Gefüge
aus α’-Phase bildet sich aus (Abbildung 3.11 C). Beim Erstarrungsvorgang von cpTi und
Ti-6Al-4V kommt es zunächst jedoch zur Bildung von groben Körnern (>> 100 µm) aus
der β-Phase, die durch epitaktisches Wachstum entstanden und langgestreckt in Baurich-
tung angeordnet sind (Abbildung 3.11 B) [70]. Die Nachbehandlung erfolgt in der Regel
in Kombination einer Wärmebehandlung und des heißisostatischen Pressens (HIP) zum
Abbau von Eigenspannungen und zur Verringerung der Porosität [60]. Mit dieser Art von
Nachbehandlung (920 °C/4h/103MPa) entsteht in der Regel ein Gefüge aus α+β-Phase,
dessen Festigkeit zwar geringer, die Duktilität jedoch gestiegen ist [71] (Abbildung 3.11 D
und E). Die β-Phase tritt dabei in unregelmäßiger Morphologie als Platte oder Partikel
auf. In Tabelle 3.1 sind verschiedene Herstellungszustände von cpTi und der Legierung
Ti-6Al-4V und deren Kennwerte für die einachsige Belastung im Zug aufgeführt. Für cpTi
kann festgestellt werden, dass im Vergleich zum Blech sowohl für die Streckgrenze als
auch für die Zugfestigkeit bei einer gleichbleibend hohen Duktilität ein deutlicher Anstieg
verzeichnet werden konnte. Für Ti-6Al-4V können durch die Herstellung mittels SLM
bei anschließendem HIP-Verfahren Festigkeiten ähnlich dem Niveau eines geschmiedeten
Bauteiles erreicht werden. Die Duktilität wird sogar erhöht.
Erste SLM-gefertigte Serienteile aus Ti-6Al-4V sind bereits in der Anwendung. Darunter
ein Bauteil für das Treibstoffsystem des Airbus A400M und Trägerteile für den Airbus
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A350, die in Zusammenarbeit mit dem Laserzentrum Nord entwickelt wurden [60, 72].
Neben diesen zwei prominenten Vertretern der Titanwerkstoffgruppe wurden außerdem
bereits weitere Titanlegierungen mittels SLM prozessiert. Unter anderem Titanaluminide
und Legierungen für die biomedizinische Anwendung: Ti-24Nb-4Zr-8Sn, Ti-45Nb und
Ti-6Al-7Nb [11, 64, 73–75]. Die Legierung Ti-45Nb ist ähnlich der Ti-5553 eine metastabile
β-Titanlegierung, die bei Verarbeitung mit SLM ein einphasiges β-Gefüge erzeugt, so dass
zu erwarten ist, dass die Legierung Ti-5553 ein ähnliches Verhalten zeigt.
Abbildung 3.11: Mittels SLM prozessiertes cpTi mit (A) gröberem, lattenartigen und
(B) fein nadelartigen Gefüge sowie ebenfalls mit SLM hergestellten Ti-6Al-4V mit (C)
martensitischen, nadelartigen Gefüge darüber hinaus nach anschließendem heißisostatischen
Pressen (D)(E) mit α/β-Gefüge [60, 68, 71].
Tabelle 3.1: Vergleich des mechanischen Verhaltens unter Zugbelastung von cpTi und







Blech α 280 345 20
SLM α’ 555 757 19,5
Ti-6Al-4V
Guss / 758-896 860-1000 ≥ 8
Schmieden α+β 931 1055 9
SLM / 840-1195 930-1150 1,7-8,5
SLM+HIP α+β 900-980 990-1040 12,5-17,7
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Die für die Versuche genutzte Anlage ist eine SLM Solutions 250HL, ausgestattet mit einem
Nd:YAG Faserlaser im CW-Mode. Die Wellenlänge beträgt 1064 nm bei einer maximalen
theoretischen Laserleistung von 400W. In der Fokuslage „0“ beträgt der Durchmesser des
Laserstrahles 80 µm. Für die Schutzgasatmosphäre wird hochreines Argon 5.0 (Reinheit
> 99,999%) verwendet, so dass der Sauerstoffwert im Prozess auf unter 100 ppm abgesenkt
werden kann. Die Größe des Bauraumes beträgt 250mmx250mm bei einer maximalen
Bauhöhe von 200mm. Für die Untersuchungen wurden jedoch nur quadratische Substrat-
platten mit den Abmessungen 50mmx50mm sowie runde Substratplatten mit einem
Durchmesser von 70mm verwendet. Als Material für die Substratplatten wurde Ti-6Al-4V
und cpTi eingesetzt. Dies ist möglich durch die Anwendung einer Bauraumverkleinerung.
Substratheizung
Als Substratheizung wurde eine Eigenentwicklung der Forschungsabteilung des IFW
Dresden verwendet (Abbildung 4.1). Unter Nutzung von vier Hochleistungsheizpatronen als
Widerstandsheizung mit ca. 600W Gesamtleistung ist es möglich, das Substrat, auf dem die
Proben hergestellt werden, auf 500 °C (Temperatur an der Oberfläche der Substratplatte)





Der Ablauf der Versuche mit den verwendeten Probengeometrien und Belichtungsschraffu-
ren ist in Abbildung 4.3 dargestellt. Zusätzlich sind die Analyseschwerpunkte aufgeführt.
Abbildung 4.3: Versuchsübersicht der SLM-Proben und des extern bezogenen Gussma-
terials.
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Parameterevaluierung
Die Parameterevaluierung für die anschließende Herstellung dichter Proben für tiefgreifende
Materialanalysen wurde anhand von Einzelschmelzbahnen durchgeführt. Dieses Verfahren
eignet sich besonders gut, um eine große Übersicht zu erstellen, die zeigt, welche Kombina-
tion aus Laserleistung und Scangeschwindigkeit eine stabile Schmelzbahn erzeugen und
welche sich für die weitere Parameterevaluierung eignen. Als Grundlage dient die Gleichung
der Volumenenergiedichte aus Kapitel 3.5. Allerdings spricht man in diesem Fall vom
Linienenergieeintrag, da eine Überlappung der Schmelzbahnen ausgeschlossen wird. Für
diesen Versuch wird auf dem Substrat eine dünne Pulverschicht mit der Höhe aufgetragen,
die später im Prozess genutzt wird (in diesem Fall 45 µm). Eine Variation der Dicke der
Pulverschicht fand nicht statt. Die Oberfläche des Substrates wird, wie bei der späteren
Probenherstellung, sandgestrahlt, um eine ausreichende Haftung des Pulvers auf dem
Substrat zu ermöglichen. Für jede Parameterkombination wird eine Schmelzbahn mit 5mm
Länge erzeugt (Abbildung 4.4). Die genutzten Parameterkombinationen sind zusammen
mit ihrem entsprechenden Linienenergieeintrag in Tabelle 4.1 aufgeführt. Die Auswertung
erfolgt primär über lichtmikroskopische Aufnahmen, anhand derer die Stabilität (stabil,
instabil, tröpfchenartiger Zerfall, auch balling genannt) und Form der Schmelzbahnen
beurteilt werden kann. Nachfolgend werden von aussichtsreichen Parameterkombinationen
Querschliffe erzeugt, um die Breite der Schmelzbahnen zu messen. Zusätzlich kann eine
Beurteilung darüber stattfinden, wie tief das bereits erstarrte Probenvolumen erneut
aufgeschmolzen wird und wie groß die Wärmeeinflusszone ist, also der Bereich, der nicht
aufgeschmolzen aber stark erhitzt wird. Aufgrund des mehrmaligen Aufschmelzens im
SLM-Prozess ist das Gefüge einer Einzelschmelzbahn nicht repräsentativ für das Gefüge
eines späteren Bauteils, Untersuchungen wurden diesbezüglich daher nicht durchgeführt.
Abbildung 4.4: Einzelschmelzbahnversuche mit variierter Scangeschwindigkeit und La-
serleistung auf einer Substratplatte.
Im nächsten Schritt der Parameterevaluierung erfolgte die Bestimmung des geeignets-
ten Schraffurabstandes zweier benachbarter Schmelzbahnen. Dafür wurden anhand der
aussichtsreichsten Parameterkombination Würfelproben hergestellt, bei denen sich die
28
4.2 Versuchsablauf
Schmelzbahnen in der Belichtungsebene unterschiedlich stark überlappen: 5%, 10%, 20%
und 30%. Als Belichtungsschraffur fand die Scanstrategie Streifen Anwendung (Abbildung
3.9). Die genutzte Geometrie bestand aus einem Würfel mit einer Kantenlänge von 8mm
(Volumen 0,512 cm3). Die Würfelgröße ergibt sich aus der Empfehlung des VDI (Kantenlän-
ge 10mm) und der Anforderung der DIN EN ISO 3369 (Mindestvolumen für Probekörper:
0,5 cm3) für herzustellende Testkörper, an denen Dichtemessungen mittels Archimedes
Verfahren durchgeführt werden [61]. Die Parameterkombination mit der höchsten Dichte
diente als Grundlage für die Fertigung von Proben für die Gefügeuntersuchungen und der
Analyse der mechanischen Eigenschaften.
Die Erzeugung des CAD-Modells wurde unter Zuhilfenahme der Software Magics reali-
siert. Die anschließende Transformation in einen sogenannten Baujob erfolgte im Programm
SLM AutoFab.
Tabelle 4.1: Parameterkombinationen der Einzelschmelzbahnversuche mit den entspre-
chenden Linienenergieeinträgen.
Linienenergieeintrag [J/mm2] Laserleistung [W]
Scangeschwindigkeit [mm/s]
60 80 100 120 140
100 13,3 17,8 22,2 26,7 31,1
120 11,1 14,8 18,5 22,2 25,9
140 9,5 12,7 15,9 19,0 22,2
160 8,3 11,1 13,9 16,7 19,4
180 7,4 9,9 12,3 14,8 17,3
Hergestellte Probengeometrien für die Gefügeanalyse und die
Bestimmung der mechanischen Eigenschaften
Gefügeanalyse
Als Probengeometrie für die Gefügeanalyse fanden ebenso die Würfelproben mit der
Kantenlänge von 8mm Anwendung (Abbildung 4.5). Anschließend erfolgte die Teilung der
Probe mittels Präzisionstrennmaschine Struers Accutom-50 (Vorschub: 0,005mm/s/Kraft:
gering/Geschwindigkeit: 2000 U/min/Trennmittel: 10S15). Die Proben wurden horizontal
und vertikal jeweils in der Höhe von 4mm durchtrennt. Der Untersuchungsbereich lag im
Zentrum des jeweiligen Schnittes (Abbildung 4.5).
Um den Einfluss der Substratheizung auf die Gefügebildung zu untersuchen, wur-
den einerseits die bereits erwähnten Würfelproben (Bauzeit: 90min) und andererseits in
Baurichtung gestreckte Quader (8mmx8mmx40mm) (Bauzeit 300min) hergestellt. Zu-
sätzlich wurde ein Stab gefertigt (Bauzeit 360min), aus dem abwechselnd dünne Scheiben
(Dicke ~ 100 µm) und Zylinder (Durchmesser: 5mm, Höhe: 70mm) entnommen wurden
(Abbildung 4.6). Ziel war es, das Gefüge (Kornwachstum, Phasenbildung) und das me-
chanische Verhalten in Abhängigkeit von der Bauhöhe zu untersuchen und damit eine
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Aussage über den Einfluss eines möglichen thermischen Gradienten in Baurichtung auf die
Gefügeentwicklung zu erhalten.
Abbildung 4.5: Mit SLM gebaute Würfelproben der Legierung Ti-5553 mit Kantenlänge
8mm. Die unteren Abbildungen zeigen die Würfelflächen, die für die Gefügeanalyse genutzt
wurden, links: parallel zur Baurichtung, rechts: quer zur Baurichtung.
Abbildung 4.6: Schema der Probenentnahme für die Untersuchung des thermischen
Gradienten in Baurichtung.
Mechanische Eigenschaften
Ausgangspunkt für die Probenherstellung für die Untersuchungen bei einachsiger Be-
lastung im Druck und im Zug waren mittels SLM gefertigte (stehend in Baurichtung)
zylindrische Übergeometrien. Diese wiesen für den SLM-Zustand eine Länge von 60mm
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auf bei einem Durchmesser von 6mm. Für den SLM SH500-Zustand betrug die Län-
ge der zylindrischen Übergeometrien 41mm bei einem Durchmesser von 7mm (Bauzeit
300min). Um den Oberflächeneinfluss zu minimieren, wurden die Zylinder durch spanende
Verarbeitung abgedreht und dann mittels Präzisionstrennmaschine Struers Accutom-50
(Vorschub: 0,005mm/s/Kraft: gering/Geschwindigkeit: 2000 U/min/Trennmittel: 10S15) in
einzelne Druckproben (4mm im Durchmesser und 8mm Höhe) zerteilt. Die anschließende
Präparation beinhaltete einen Schleifprozess, um eine planparallele Ober- und Unterseite
zu erhalten. Für die Herstellung der Zugproben des SLM-Zustandes wurden die Zylin-
der entsprechend der Probengeometrie DIN 50125 A und für die Auswertung des SLM
SH500-Zustandes entsprechend DIN 50125 B zerspanend bearbeitet.
Die Druckproben des SLM SH500-Zustandes wurden, im Gegensatz zum SLM-Zustand,
aus Würfelproben (Kantenlänge 8mm) mittels Funkenerosion entnommen (in Baurichtung).




Mittels SLM erzeugte Würfelproben wurden zwei unterschiedliche Wärmebehandlungen
unterzogen. Die erste Wärmebehandlungsmethode erfolgte analog des STA-Verfahrens aus
Abbildung 2.3. Die zweite Wärmebehandlung war ein Auslagerungsvorgang, bei dem die
Proben bei 500 °C für jeweils drei verschiedene Zeiten gehalten wurden: 200min, 300min
und 400min. Grundlage für Aufheiz- (11K/min) und Abkühlgeschwindigkeiten war die
Wärmebehandlung STA. Diese und alle weiteren Wärmebehandlungen wurden in einem
Muffelofen unter Argon-Atmosphäre (Reinheit 99,999%) durchgeführt.
Gussproben
Zur besseren Einordnung der Ergebnisse ließ man Platten von (8 x 60 x 60)mm3 Größe
bei der Firma HWM Hauner mittels Induktionsschmelzen gießen. Anschließend wurden
daraus mit Hilfe von Funkenerosion Stäbe als Übergeometrien für Druckproben und
Würfel für die Gefügeanalyse entnommen. Die Proben wurden vor der Analyse geschliffen
beziehungsweise spanend bearbeitet, um den Einfluss der Oberfläche zu verringern. Vor
der Wärmebehandlung entsprechend STA und BASCA (Abbildung 2.3) erfolgte ein
Homogenisierungsglühen bei 900 °C für 30min.
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Die Bestimmung der relativen Dichte erfolgte zunächst an einem Sartorius Dichtemess-
system MC210P unter Nutzung des Archimedischen Prinzips. Pro gemessenem Bauteil
wurden drei Werte aufgenommen. Ergänzend dazu fand die Ermittlung der relativen
Dichte und die Analyse der Porosität mittels Mikro-Computertomographie (µCT) statt.
Hierfür wurde ein GE nanotom m µCT, das mit einer Wolfram Röntgenquelle, einem
0,4mm Kupferfilter und der Software VGStudio MAX 2.2 ausgestattet ist, genutzt. Die
Voxelgröße lag bei (4 x 4 x 4) µm3. Bei der Analyse werden Grauwerte für Material und
Umgebung bestimmt. Typischerweise ist der Mittelwert zwischen Luft- und Material-Peak
des dem Datensatz zugehörigen Grauwerthistogramms und entsprechende Bereiche der
Probe markiert. Anschließend kann daraus die relative Dichte des Bauteils ermittelt wer-
den. Weiterhin erfolgt eine Variation des bestimmten Grauwertes (Schwellwert), um eine
Fehlerabweichung der bildgebenden Methode für die Restporosität angeben zu können.
Chemische Analyse
Die chemische Zusammensetzung des Pulvermaterials sowie der SLM und SLM SH500-
Proben (Würfelgeometrie) wurde durch nasschemische Analyse mittels ICP-OES (engl.:
inductively coupled plasma optical emission spectrometry) unter Nutzung eines IRIS Intrepid
II XUV der Thermo Fischer Scientific GmbH bestimmt. Für die Analyse von nichtmetalli-
schen Verunreinigungen (Sauerstoff und Wasserstoff) wurde die Trägerheißgasextraktion
verwendet (LECO TC-436DR). Zur Entfernung der Oxidschicht unterzog man die Proben
einer Behandlung mit Titanbeize (4 HNO3 + 1 HF).
Phasenbestimmung mittels Röntgendiffraktometrie
Für die Analyse mittels Röntgendiffraktometrie wurde sowohl die Methode der Reflektion
als auch der Transmission genutzt.
Die Untersuchungen mittels Reflektion fanden an geschliffenen und polierten Proben statt.
Als Gerät diente ein D3290 PANalytical X’pert PRO mit Co-Kα Strahlung (λ=0,17889 nm).
Für die Transmissionsuntersuchungen wurden Platten dünn geschliffen und poliert (Dicke:
60µm) und auf einem Acetatfilm fixiert. Die Messungen erfolgten an einer STOE Stadi P
mit Mo-Kα Strahlung (λ=0,07093 nm), ausgestattet mit einem geschwungenen Ge (111)
Monochromator und einem Mythen 1K (Dectris) Detektor. Die Größe der Einheitszelle
und die Massenanteile der Phasen in Prozent wurden mittels der Rietveld-Methode unter
Zuhilfenahme des Programms Fullprof anhand der Strukturmodelle von Baden et al. (PDF
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01-071-9955), Szanto (PDF 01-072-4624 44-1294) und Brown et al. (01-071-9956 17-102)
berechnet [79–83]. Messung und Auswertung der Ergebnisse aus der Analyse mittels
Transmission wurden von Dr. L. Giebeler (Abteilung Röntgenstrukturanalyse des IFW
Dresden) durchgeführt.
Gefügeanalyse am Lichtmikroskop
Kern der metallografischen Präparation für die Lichtmikroskopie und die Rasterelektro-
nenmikroskopie war das Schleifen und Polieren der Proben. Der Polierschritt wurde mit
einer kolloidalen Oxid-Polier Si-Suspension, versetzt mit 10% H2O2, realisiert. Um einen
adäquaten Kontrast zu erreichen und die Beilby-Schicht zu entfernen, fand anschließend
eine Ätzung der Proben nach Kroll statt (5% HF, 10% HNO3, 85% H2O2, Ätzdauer
abhängig von Entwicklung des Gefügereliefs) beziehungsweise die Behandlung mittels Glim-
mentladungsspektroskopie (700V, 3,2 hPa, 8mA, 30 s) [84]. Die Untersuchungen erfolgten
an zwei verschiedenen optischen Mikroskopen: einem Nikon Epiphot 300 ausgestattet mit
einer JenoptikProgres® SpeedXT core 5 Kamera und einem Keyence VHX-2000.
Gefügeanalyse am Rasterelektronenmikroskop inklusive energiedispersiver
Röntgenspektroskopie
Für die Analyse der Rasterelektronenmikroskopie wurde ein Zeiss Gemini 1530 verwendet.
Je nach Probenzustand konnte unter Variation von Blende und Spannung ein optimaler
Kontrast der verschiedenen Gefügebestandteile erhalten werden. Die Nutzung verschiedener
Elektronenarten führte zur optimalen Darstellung der jeweiligen Gefügezustände:
• Sekundärelektronen (SE) Kontrast für oberflächensensitive Aufnahmen
• Rückstreuelektronen (BSE, engl: backscattered electrons) für den Ordnungszahlkon-
trast
• gebeugte Elektronen (FSD, engl: forward scatter detector) für den Orientierungskon-
trast.
Die EDX-Untersuchungen (engl.: energy dispersive X-ray spectroscopy) fanden mit einem
Bruker AXS XFlash 4010 Detektor statt.
Gefüge- und Phasenanalyse mittels Elektronenrückstreubeugung
Die Untersuchungen mittels EBSD (engl.: electron backscatter diffraction) wurden unter
Zuhilfenahme eines Bruker e-FlashHR 1000 Detektors realisiert. Die Schrittweite betrug bei
den Messungen 1,5µm. Die Bestimmung der mittleren Korngröße anhand der Flächenwich-
tung erfolgte mittels der Software Bruker ESPRIT 2.1. jeweils längs (parallel) und quer
(senkrecht) zur Baurichtung. Körner, die den Rand schneiden, wurden von der Software
berücksichtigt. Aufgrund ihrer Größe hätte eine Nichtbeachtung eine starke Verfälschung
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der mittleren Korngröße zur Folge. Die spezifische Grenzfläche SV bezeichnet in diesem
Fall die Gesamtlänge aller Korngrenzen pro Messbereich für die Betrachtung einer Phase
und wird daher als spezifische Korngrenzfläche definiert. Sie wurde ebenfalls mittels der
Software Bruker ESPRIT 2.1 bestimmt. Die dafür genutzten Gleichungen sind in Tabelle
4.2 aufgeführt [85]. Im Programm Channel 5 Tango wurden per Linienanalyse (je 250
Sehnen pro Richtung eines Messbereiches) die mittlere Sehnenlängen (für Längs- und
Querschnitt) und ihre Standardabweichung ermittelt.
Tabelle 4.2: Genutzte Gleichungen der Linienanalyse [85].
Kennwert Gleichung
spezifische Linienlänge LA in 1/mm LA = KorngrenzenlängeMessfläche
spezifische Korngrenzfläche SV in 1/mm SV = 4πLA = 2PL
mittlere lineare Korngröße l̄ in µm l̄ = 2
SV
Für die Ermittlung der Gefügekennwerte wurden EBSD-Karten aus entsprechend polier-
ten Schliffproben verwendet. Jeder Gefügekennwert ist das arithmetische Mittel aus drei
Messungen pro Schnittfläche beziehungsweise Betrachtungsebene. Die Messbedingungen
sind in Tabelle 4.3 aufgelistet. Durch Ausfiltern isolierter Punkte und nachfolgendes Auffül-
len nicht indizierter Punkte, wenn mehr als 4 der 8 Nachbarpunkte die gleiche Orientierung
haben, fand eine Rauschminderung statt. Kornflächen, die weniger als 4 px groß sind,
werden unterdrückt.
Tabelle 4.3: Verwendete Messbedingung für die Erstellung der EBSD-Karten.
Messbedingung Einstellung
Primärenergie 20 keV




Messfläche 600 x 400 px / 400 x 300 px
Messzeit 20..80ms/px
EBSD-Auflösung 160 x 120
Gefüge- und Phasenanalyse mittels Transmissionselektronenmikroskopie
Die Gefüge- und Phasenanalyse mittels TEM (Transmissionselektronenmikroskopie) wurde
an einzelnen FIB-Lamellen (engl.: focused ion beam) durchgeführt. Die Entnahme erfolgte
für den SLM-Probenzustand aus einer Würfelprobe. Für den SLM SH500-Probenzustand
dienten eine Würfelprobe und drei scheibenförmige Röntgenproben aus dem Stab, der für
die Analyse des Einflusses des thermischen Gradienten genutzt wurde. Die Präparation
der Lamellen fand einerseits an einem Zeiss Gemini 1540 XB Crossbeam mit fokussiertem
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Ionenstrahl (30 keV Ga-Ion) und andererseits an einem FEI Helios Nanolab 600i mit
anschließender Ionenätzung als Enddünnung statt. Als Mikroskop diente ein FEI TECNAI
G2 mit LaB6 Filament und einer Beschleunigungspannung von 200 kV zusammen mit einem
Oxford EDX-Detektor. Die Messungen am Transmissionselektronenmikroskop wurden von
Dr. Matthias Bönisch (Abteilung Erstarrungsprozesse und komplexe Strukturen des IFW
Dresden) und Dipl.-Ing. Christine Damm (Abteilung Metastabile und nanostrukturierte
Materialien des IFW Dresden) durchgeführt.
4.3.2 Mechanische Kennwerte
Alle Versuche fanden, wenn nicht anders angegeben, bei Raumtemperatur statt.
Ermittlung der Mikrohärte
Für die Bestimmung der Mikrohärte diente das Gerät HMV Shimadzu Vickers mit einer
Last von 100 g mit 10 s Haltezeit. Um einen aussagekräftigen Mittelwert zu erlangen
wurden pro Würfelprobe zehn Eindrücke gesetzt. Die Einhaltung des Mindestabstandes
von der dreifachen Diagonallänge zwischen zwei Härteeindrücken gewährleistet, dass es
nicht zu einer gegenseitigen Beeinflussung kommt.
Analyse des mechanischen Verhaltens bei einachsiger Belastung im Druck
Für die Untersuchung des Verhaltens bei einachsiger Belastung im Druck wurde das
Gerät INSTRON 5869 mit einer Maximalkraft von 50 kN verwendet. Die Messung erfolgte
unter Kontrolle des Weges der Traversen mit einer Geschwindigkeit von 4x10-3 mm/s. Die
Bestimmung der Dehnungsaufnahme erfolgte anhand eines Laser Extensometers der Firma
Fiedler Optoelectronik. Dafür ist es nötig vorher Messstreifen auf die Seitenfläche der
Proben zu kleben. Aufgrund der hohen Duktilität wurden die Versuche für die SLM-
Proben bei 45% wahrer Dehnung abgebrochen. Die Durchführung der Messung realisierte
Nicole Geißler (Abteilung Abteilung Legierungsdesign und Prozesstechnologien des IFW
Dresden).
Analyse des mechanischen Verhaltens bei einachsiger Belastung im Zug
Die Versuche unter einachsiger Belastung im Zug erfolgten ebenfalls an einer INSTRON
5869 unter Kontrolle des Weges der Traversen mit einer Geschwindigkeit von 1x10-3 mm
s
.
Die Probendehnung wurde analog der Druckversuche ermittelt.Die Messung führe ebenso
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5.1 Analyse des Pulvermaterials
Für die Herstellung der hier untersuchten Proben wurde eine Pulverfraktion von 25 bis
45µm (d50 =35,71 µm) verarbeitet. Die Analyse der chemischen Zusammensetzung sowie
des Sauerstoffgehaltes ergab, dass sich die Elementgehalte der Proben im Anforderungs-
bereich bewegen. Die vom Rohmaterialhersteller angegeben möglichen Maximalgehalte
durch Verunreinigungen wurden dabei nicht überschritten (Tabelle 5.1) [86]. Die röntge-
nographische Analyse ergab, dass das Gefüge zu 100% aus der kubisch-raumzentrierten
β-Phase (Im3m) besteht (Abbildung 5.1). Abbildung 5.2 zeigt die sphärische Morphologie
der Pulverpartikel und deren Gefüge mit einer globularen Kornstruktur.





Al 4,00-6,00 5,22± 0,016
V 4,50-6,00 5,07± 0,015
Mo 4,50-6,00 4,99± 0,018
Cr 2,00-3,60 2,85± 0,018
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Abbildung 5.1: Röntgendiffraktogramm des verwendeten Pulvers der Legierung Ti-5553.
Die Fließfähigkeit konnte mit dem Hall-Flow Meter nicht gemessen werden, da der
Vorgang des selbständigen Herausfließens sogar nach mehrmaligem Klopfen nicht eintrat.
Eine qualitativ ausreichende Beschichtung im SLM-Prozess war jedoch trotzdem möglich.
Die Schütt- beziehungsweise Fülldichte nach DIN EN ISO 3923 konnte folglich ebenso nicht
bestimmt werden. Die ausbleibende Fließfähigkeit ist vermutlich auf eine Satellitenbildung
im Pulver zurückzuführen (Abbildung 5.2 A) [75]. Dabei haften sehr kleine Pulverpartikel
an deutlich größeren Pulverpartikeln. Grund für diesen Effekt sind Adhäsionskräfte, die
bei kleinen Pulverpartikeln durch das größere Oberfläche/Volumenverhältnis eine größere
Wirkung haben [87]. Die genannten Adhäsionskräfte erzeugen eine Brückenverbindung
zwischen den Pulverteilchen, wodurch die Fließfähigkeit negativ beeinflusst wird [88].
Durch das verwendete Siebverfahren konnte der Feinanteil offensichtlich nicht komplett
entfernt werden. Dieser wirkt sich negativ auf das Fließverhalten aus, da durch die größere
spezifische Oberfläche die Reibwirkung bei kleineren Pulverpartikeln verstärkt wird. Ebenso
hat sich gezeigt, dass Titanpulver extrem hygroskopisch sind, wobei ein Feuchtigkeitsfilm
negative Folgen für die Fließfähigkeit hat [88].
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Abbildung 5.2: (A) Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme (SE) des gasverdüsten
Pulvers mit gekennzeichneter Satellitenbildung. (B) Kornstruktur des gasverdüsten Pulvers
(Falschfarbendarstellung).
5.2 Prozessparameteroptimierung anhand von
Einzelschmelzbahnversuchen
Grundlage für die Parameteroptimierung war die Herstellung sogenannter Einzelschmelz-
bahnen. Diese wurden anschließend anhand ihrer Morphologie analysiert und das Gefüge im
Querschnitt untersucht. Eine nähere Betrachtung des Phasengehaltes und der Korngrößen
fand aufgrund der geringen Aussagekraft für das spätere Bauteil nicht statt.
Morphologie der erzeugten Einzelschmelzbahnen
Die erstellten Einzelschmelzbahnen mit den variierenden Parametern Scangeschwindigkeit
und Laserleistung sind in Abbildung 5.3 dargestellt. Es können zwei Bereiche gekenn-
zeichnet werden: „instabil“ und „stabil“. Ein „balling“ Bereich ist nicht zu erkennen. Aus
dem Bereich der stabilen Schmelzbahnen wurde eine Kombination ausgewählt (180mm/s;
100W), die hinsichtlich des Prozessfensters eine hohe Scangeschwindigkeit bei gleichzeitig
nicht zu hoher Laserleistung aufweist, um die notwendige Energie zu begrenzen. Das
Ende der Schmelzbahnen ist durch eine Art Krater charakterisiert, der durch das schnelle
Abschalten des Lasers und dem damit verbundenen Kollaps des Schmelzbades entsteht.
Gut zu erkennen ist die Veränderung der Form der Erstarrungsfront, die mit steigender
Scangeschwindigkeit von spitz zu laufend zu rund/konkav wechselt (Abbildung 3.6). Die
Morphologie der Schmelzbahn und der Linienenergieeintrag stehen in keinem linearen
Zusammenhang, gleiche Energieeinträge können unterschiedliche Morphologien erzeu-
gen. Durch die Erhöhung des Energieeintrages (Anstieg Laserleistung bei konstanter
Scangeschwindigkeit/sinkende Scangeschwindigkeit bei konstanter Laserleistung) wird die
Schmelzbahn aufgrund der höheren Temperatur der Schmelze und der damit verbundenen
sinkenden Viskosität breiter [89]. Unterschreitet der Energieeintrag ein gewisses Maß, reicht
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die thermische Energie nicht aus, um die Schmelzbahn ausreichend mit dem Substrat
zu verbinden. Der stabilisierende Effekt der Verbindung Schmelze-Substrat geht verloren
[42]. Die Schmelzbahn wird instabil (Aufreißen der Schmelzbahnränder, Zerfallen der
Schmelzbahnen in einzelne Bereiche). Ist die eingetragene Energie in die Schmelzbahn zu
hoch, wird die Schmelzbahn zwar flach, aber durch die erhöhte Temperatur kommt es zur
Überhitzung der Schmelze (die Wärme kann dabei nicht mehr schnell genug vom Sub-
strat abgeleitet werden). Charakteristisch ist dabei das Aufreißen der Schmelzbahnränder,
welches begründet wird durch die gesunkene Oberflächenspannung und die vermeintlich
bessere Benetzung des Substrates [90]. Ebenso ist zu beachten, dass durch die eingetragene
Energie ein möglicherweise entstehender Materialdampf mit der Laserstrahlung intera-
gieren und somit ionisiert werden kann. Die Folge ist die Bildung eines Plasmas, das die
Laserenergie im Pulver verringert [10, 11]. Es ist also nötig, dass die Schmelze sich in
einer Art energetischem Gleichgewicht befindet. Dieses Prozessfenster ist die Grundlage
für dichtes Probenmaterial.
Abbildung 5.3: Erzeugte Einzelschmelzbahnen in Abhängigkeit der Laserleistung und
der Scangeschwindigkeit mit den zwei charakteristischen Bereichen („instabil“, „stabil“)
(LM).
Erstarrung der Einzelschmelzbahn
Abbildung 5.4 A und B zeigen den Querschnitt der Einzelschmelzbahn mit der Para-
meterkombination 180mm/s und 100W. Diese Kombination wurde als Grundlage für die
Herstellung des Probenmaterials genutzt. Die Angaben zu Höhe, Tiefe und Breite der
Schmelzbahn sind gemittelte Werte aus fünf Messungen an verschiedenen Stellen der erzeug-
ten Einzelschmelzbahn und zum besseren Verständnis in den Querschnitt in Abbildung 5.4
A eingetragen. Die durchschnittliche Tiefe des aufgeschmolzenen Bereiches beträgt 133 µm,
die mittlere Höhe 30 µm. Dabei wird die Höhe der Schmelzbahn vorwiegend durch die Höhe
der aufgetragenen Pulverschicht beeinflusst [47]. Die gemittelte Breite der Schmelzbahn
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wird mit 187µm angegeben und stellt die Basis für den berechneten Schraffurabstand. Der
aufgeschmolzene Bereich hat eine leicht glockenartige Form (Abbildung 5.4 A) [50]. Bei
einer verwendeten Schichtstärke von 45µm wird bei jedem Belichtungsprozess das bereits
erstarrte Material mehrfach umgeschmolzen. Durch die hohen Erstarrungsgeschwindigkei-
ten entsteht ein feines, nadeliges Gefüge (4 in Abbildung 5.4 B). Eine Wärmeeinflusszone,
in der Regel ersichtlich an einer Kornvergröberung, ist nicht zu erkennen, vermutlich
begründet durch die thermische Stabilität des Substratmaterials (bis ca. 400 °C) und
die kurze zeitliche Einwirkung der Wärme [12, 13]. Ein Hinweis auf die Bildung einer
keyhole-Pore ist nicht vorhanden. Zur Porenbildung kann es beispielsweise durch einen
unregelmäßigen Materialfluss oder einen Fehler im Substrat kommen. Möglich wäre auch
ein erhöhter Sauerstoffgehalt, der die Porenbildung begünstigt. In diesem Fall ist die Er-
starrungsgeschwindigkeit höher als die Auftriebsgeschwindigkeit der eingeschlossenen Gase
[11, 91]. Die Höhe (30µm) der Schmelzbahn ist geringer als die verwendete Schichtstärke
(45µm). Dies wird begründet durch die geringere Dichte der Pulverschüttung im Vergleich
zum kompakten Material. Die Entwicklung der realen Schichtstärke kann gemäß Meiners
mit einer geometrischen Reihe beschrieben werden, die nach 6 bis 10 bearbeiteten Schich-
ten gegen einen Wert konvergiert, der abhängig von der Pulverschüttdichte ist [36]. Die
Erstarrung der Schmelzbahn erfolgt wellenartig vom Substratmaterial (Ort des höchsten
Temperaturgradienten) zur Schmelzbahnmitte parallel zum höchsten Temperaturgradi-
enten. Das Substratmaterial fungiert als heterogener Kristallisationskeim. Es kommt zur
gerichteten Erstarrung, bei der das Gefüge der erstarrten Schmelze eine ähnliche Korngröße
und Kornorientierungen wie das Substratgefüge aufweist (epitaktische Erstarrung) [50, 51].
Die Glockenform wird durch Strömungen (Konvektion, Marangoni) in der Schmelzbahn
verursacht [50]. Die Marangoni-Strömung wird dabei durch Unterschiede in der Oberflä-
chenspannung erklärt. Der Massetransport findet ausgehend von Bereichen mit niedriger
Oberflächenspannung (hohe Temperatur) zu Gebieten mit hoher Oberflächenspannung
(niedrigere Temperatur) statt. Dabei kann es lokal zu Entmischungen im Querschnitt der
Schmelzbahn kommen, wie im Elementprofil der EDX-Linienanalyse in Abbildung 5.4 B
und C zu sehen ist. Durch das iterative Umschmelzen während des Bauprozesses werden
diese Entmischungen jedoch gelöst.
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Abbildung 5.4: (A) Querschnitt der Einzelschmelzbahn aus der Kombination 180mm/s
und 100W als lichtmikroskopische Aufnahme inklusive Abmessungen und Unterscheidung
in Substrat (1) und Schmelzbahn (2). (B) Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme
(BSE) zur besseren Darstellung des nadeligen Gefüges (3) (Ätzung nach Kroll). Die
Linienanalyse (C) entsprechend dem grünem Pfeil aus (B) zeigt lokale Entmischungser-
scheinungen in der Schmelzbahn.
Bestimmung Schraffurabstand
Zur Bestimmung des geeigneten Schraffurabstandes wurden Würfelproben unter Verwen-
dung der Belichtungsstrategie Streifen mit einer verschieden starken Überlappung der
Schmelzbahnen (5%, 10%, 20% und 30%) hergestellt. Ein Unterschied im Hinblick auf die
relative Dichte der relativen Dichte zwischen einer Überlappung von 5%, 10% oder 20%
konnte nicht festgestellt werden, da die relative Dichte jeweils bei 98,8% lag. Eine erhöhte
Überschneidung von 30% wirkte sich jedoch negativ auf die relative Dichte aus, was das
Absenken der relativen Dichte von 98,8% auf 97,6% zeigt (Tabelle 5.2). Für die weiteren
Versuche wurde daher eine Überschneidung der Schmelzbahnen von 5% ausgewählt, da
somit die Anzahl der Scanvektoren im Querschnitt verringert werden und bei größeren
Bauteilen der Bauprozess beschleunigt werden kann.
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Tabelle 5.2: Werte der relativen Dichte der Würfelproben mit der Belichtungsstrategie
Streifen mit 5%, 10%, 20% und 30% Überlappung.
Überlappung [%] 5 10 20 30
relative Dichte [%] 98,8± 0,2 98,8± 0,1 98,8± 0,3 97,6± 0,2
Verwendete Parameter der SLM-Versuche
Die verwendeten Parameter, die für die nachfolgenden SLM-Versuche nicht verändert
wurden, sind in Tabelle 5.3 zusammengefasst.






5.3 Einfluss der Belichtungsstrategie auf das Gefüge
und die mechanischen Eigenschaften
In diesem Kapitel soll der Einfluss unterschiedlicher Belichtungsstrategien auf die Ausbil-
dung des Gefüges (Porenmorphologie, Porenverteilung, Phasenzusammensetzung, Textur
und Kornmorphologie) und die mechanischen Eigenschaften (relative Dichte und Verhalten
im Zug) untersucht werden. Grundlage dafür sind die SLM-Parameter aus Tabelle 5.3.
Analysiert wurden vier verschiedene Belichtungsstrategien:
• Streifen
• Doppelbelichtung
• Schachbrett (jeweils mit 1mm und 4mm Kantenlänge der quadratischen Felder)
• Versatzfüll
Die Rotation der Folgeebene bei den Belichtungsstrategien Streifen und Schachbrett beträgt
90°. Bei der Belichtungsstrategie Doppelbelichtung wird die nachfolgende Ebene nicht
gedreht, stattdessen der zweite Belichtungsschritt. Die Belichtungsvariante Versatzfüll
erfährt keine Rotation.
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5.3.1 Relative Dichte und auftretende Porosität
Relative Dichte
Die relative Dichte in Abhängigkeit der verwendeten Belichtungsschraffuren ist in Abbil-
dung 5.5 dargestellt. Sie wurde jeweils mittels µCT und Archimedischem Prinzip bestimmt.
Es wird deutlich, dass das Archimedische Prinzip generell geringere Werte liefert als das
µCT Verfahren. Gleichwohl ist festzustellen, dass die µCT-Messung den Ergebnissen des
Archimedischen Prinzips folgen. Die Unterschiede können auf die jeweiligen Charakte-
ristika der verschiedenen Messmethoden zurückgeführt werden. Beim Archimedischen
Prinzip kann das Messergebnis durch an der Oberfläche anhaftende Luftblasen und eine
eventuell vorhandene offene Porosität beeinflusst werden. Die Probe würde unter Wasser
einen stärkeren Auftrieb erfahren, der bestimmte Massewert geringer und die gemessene
Porosität größer werden. Dagegen wird bei der Ermittlung im µCT der Randbereich (circa
250µm) nicht berücksichtigt, da die komplexe Oberflächenbeschaffenheit des Körpers nicht
exakt bestimmt werden kann. Durch die gewählte Voxelgröße von (4 x 4 x 4) µm3 fließen
kleinere Poren oder Einschlüsse nicht mit in die berechnete Porosität ein, wodurch die
Differenz der Werte, die anhand von µCT und Archimedischem Prinzip ermittelt wurden,
verstärkt wird. Zusätzlich kommt hinzu, dass nicht aufgeschmolzene Pulverpartikel in
Poren die Ergebnisse der relativen Dichte verfälschen können. Diese Pulverpartikel tragen
zwar zur relativen Dichte bei, nicht jedoch zur mechanischen Belastbarkeit, die mit der
Dichtmessung grundlegend eingeschätzt werden soll [70, 92]. Eine reine Kombination der
berechneten, durchschnittlichen Dichtewerte der jeweiligen Messverfahren würde deren
Streuung vernachlässigen. Um den Bereich des Realwertes jedoch näher einzugrenzen,
wäre es möglich aus den Extrema der Dichtewerte das entsprechende, arithmetische Mittel
anzugeben.
Porenverteilung
Hohlraumdefekte in SLM-Bauteilen entstehen entweder durch ungeeignete Prozesspara-
meter oder durch Gaseinschlüsse im Material [93]. Generell kann festgehalten werden,
dass prozessbedingte Porenbildung durch einen zu hohen (u.a. vermehrte Porenbildung
durch keyhole-Effekt) oder einen zu niedrigen Energieeintrag (u.a. Bindefehler) begünstigt
wird [94]. In der Literatur ist das Auftreten von Hohlraumdefekten auf drei verschiedene
Situationen zurückzuführen, die durch die bereits genannten Gründe entstehen [94–97]:
1. Kollaps einer keyhole-Pore und dadurch entstehende Gaseinschlüsse (Energieeintrag
ist zu hoch)
2. Unregelmäßigkeiten im Pulverbett beziehungsweise eine inhomogene Pulverschicht,
hervorgerufen durch eine erhöhte Rauheit des Substrates (Energieeintrag zu hoch/zu
niedrig)
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Abbildung 5.5: Die relative Dichte in Abhängigkeit der unterschiedlichen Belichtungsar-
ten.
3. bereits vorhandene Hohlraumdefekte im Pulver, die ebenso zur Porosität beitragen
können
Die charakteristischen Porenschemata der fünf unterschiedlichen Varianten der Belich-
tungsschraffur sind in Abbildung 5.6 als rot gefärbte Bereiche angezeigt. Bei dieser Ver-
anschaulichung handelt es sich um eine integrale Darstellung aller Schichten in einer
Parallelprojektion, um alle auftretenden Poren in der jeweiligen Betrachtungsrichtung
zusammenzufassen.
Die Belichtungsstrategie Streifen wird durch relativ homogen verteilte Poren charakte-
risiert. Auffällig ist jedoch eine leichte Anhäufung von Poren in Form eines Kreuzes im
Querschnitt. Der Grund dafür ist die automatische Kürzung der Scanvektoren auf 4mm.
Ziel soll dabei sein, thermische Spannungen zu verringern, die mit steigender Scanvek-
torlänge aufgrund des damit verbundenen steigenden Temperaturgradienten auftreten
[53, 98]. Offensichtlich führt der Stopp der Belichtung und das damit verbundene kurze
Ab- und Anschalten des Lasers verstärkt zur Bildung von Poren [99, 100].
Ähnliche Effekte können bei der Doppelbelichtung beobachtet werden (Abbildung 5.6 B).
Jedoch scheint sich der zweite Aufschmelzvorgang positiv auf die Porosität auszuwirken,
da es zu Verbesserungen in der Oberflächenqualität kommt, was in Abbildung 5.7 beim
Vergleich der Deckfläche von Streifen und Doppelbelichtung deutlich wird. Dies führt
in der Regel zu einem homogeneren Pulverbett. Durch die verminderte Rauheit verrin-
gert sich das Anhaften von Pulverteilchen, wodurch ebenso Dickenschwankungen in der
Pulverschicht seltener auftreten. An der Oberfläche anhaftende Pulverpartikel können
durch die angesprochenen Unregelmäßigkeiten in der Pulverschicht beziehungsweise in
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den Dickenschwankungen die Bildung von keyhole-Poren hervorrufen [101]. Möglich wären
zudem Ausheilungsvorgänge von Poren durch das erneute Aufschmelzen.
Bei der Belichtungsvariante Schachbrett 4mm fällt eine deutlich verringerte Porenbildung
auf (Vergleich dazu auch Tabelle 5.5). Markant ist die Porenkonzentration am Anfang
und Ende der Scanvektoren beziehungsweise in den Randzonen der Scanfelder analog zur
Porenbildung der Belichtungsschraffur Streifen [102]. Diese Porenbildung wird durch das
abrupte Ausschalten des Lasers erzeugt und durch auftretende Oberflächenspannungen
begründet [100]. Durch ein geregeltes Abschalten des Lasers könnte dieser Effekt vermieden
werden. Wird die Feldgröße jedoch auf 1mm2 verringert, wird der Hauptanteil der Porosität
im Bauteil durch diese Randbereiche verursacht. Die Porosität steigt dann um 0,3% an.
Gut zu erkennen ist die verstärkte Porenbildung bei der Belichtungsstrategie Versatzfüll
entlang der Schmelzbahnen. Offensichtlich wird durch die Abfolge des Scannens des Bau-
teilquerschnittes von außen nach innen die Porenbildung verstärkt. Pulverpartikel werden
angeschmolzen und haften an der erstarrten Schmelzbahn an. Ein Hohlraum bildet sich
aus [100, 103]. Des Weiteren erhöhen diese partiell angeschmolzenen Pulverteilchen die
Oberflächenrauheit, was einen Einfluss auf das Benetzungsverhalten hat und sich ebenfalls
negativ auf die Dichte auswirkt [100, 104]. Durch diese ungewollte Pulverkonsolidierung
kommt es zusätzlich zu einem Materialmangel in der Mitte des Bauteilquerschnittes
[102]. Die fehlende Rotation der Scanebene und das daraus resultierende mehrmalige
Aufschmelzen gleich gelegener Scanvektoren begünstigt anschließend das Porenwachstum
über mehrere Schichten zusätzlich. Besonders bei dieser Belichtungsstrategie wird deutlich,
dass Poren dazu angeregt werden können, über mehrere Schichten zu wachsen. Eine erhöhte
Überlappung könnte als Lösung dienen, um die Porosität abzusenken [70]. Abbildung 5.8
zeigt das Verhalten bei Erhöhung der Schmelzbahnüberlappung. Bei 20% Überlappung
ist ein Rückgang der Porosität zu sehen (auf <0,03%), wohingegen 30% Überlappung
wieder mehr Poren erzeugt (0,05%). Die größere Überlappung erhöht auch gleichzeitig
die effektive Volumenenergiedichte (Gleichung 3.1), mit dem man sich offensichtlich aus
dem möglichen Prozessfenster bewegt. Diese über mehrere Schichten reichenden großen
Poren sind erheblich nachteilig für die Festigkeit. Folglich ist ein Wechsel der Scanrichtung
von Schicht zu Schicht zur Reduzierung der Porosität nötig [42, 102, 105]. Somit weist
die Belichtungsschraffur Schachbrett mit einer geeigneten Feldgröße im Hinblick auf die
relative Dichte die vielversprechendsten Ergebnisse auf, obgleich sie sich von der Belich-
tungsschraffur Streifen nur soweit unterscheidet, als dass es begrenzte Felder sind, auf
denen die Scanvektoren mit wechselnder Richtung angeordnet sind. Durch die nacheinander
folgende Belichtung und die verringerte Länge der Scanvektoren wird eine Überhitzung
des jeweiligen Bereiches verhindert und eine weniger raue Oberfläche erzeugt. Eine Verklei-
nerung der Feldgröße als Mittel zur weiteren Steigerung der relativen Dichte wäre jedoch
soweit nicht sinnvoll, als dass die Übergangsbereiche der Anfangs- und Endpunkte der
Scanvektoren die höchste, lokale Porosität aufweisen. Somit ist die Übertragbarkeit eines
Parametersatzes auf unterschiedliche Belichtungsschraffuren nur bedingt gegeben und es
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Abbildung 5.6: Mittels µCT ermittelte Porenverteilung der Belichtungsstrategien Strei-
fen (A), Doppelbelichtung (B), Schachbrett 4mm (C), Schachbrett 1mm (D) und
Versatzfüll (E) parallel und senkrecht zur Baurichtung als rot gefärbte Bereiche der Wür-
felproben mit 8mm Kantenlänge. Deutlich ist die verstärkte Porenbildung am Ende der
Belichtungsvektoren zu erkennen (1).
bleibt zu erwähnen, dass die Belichtungsschraffur ebenso einen Einfluss auf die Entstehung
möglicher Hohlraumdefekte hat [74].
Porengeometrie
Neben der Höhe der Porosität und der räumlichen Verteilung der Poren zeigen die verschie-
denen Belichtungsschraffuren auch Unterschiede in Bezug auf Form und Größenverteilung
der Poren. Die Schwierigkeit der Analyse liegt dabei in der Komplexität der Form der
Poren. Daher werden für die Analyse drei Hilfsmittel genutzt. Für die Verteilungsanalyse
der Porengrößen wird der Äquivalentdurchmesser einer Kugel gleichen Volumens (Kugelä-
quivalentdurchmesser) verwendet. Die angesprochene, meist spratzige Form der Defekte,
siehe Abbildung 5.9 A, lässt eine genaue Analyse des Aspektverhältnisses in Baurichtung
nur schwer durchführen. Zur Vereinfachung wird daher von der Auswertungssoftware ein
umhüllender Quader um den Defekt platziert (Abbildung 5.9 F) und dessen Kantenlängen
und Volumen als Berechnungsgrundlage genutzt. Das Aspektverhältnis des umhüllenden
Quaders, berechnet aus Längenausdehnung in Z-Richtung und X- beziehungsweise Y-
Richtung, ist daher als Richtwert zu verstehen und bildet nur einen Trend ab. Daher ist
zusätzlich die Sphärizität der Poren dargestellt. Die Sphärizität Ψ (1) gibt das Verhältnis
zwischen der Oberfläche einer volumengleichen Kugel (VP) und der Oberfläche (AP) der








Es liegen vier Hauptformen von SLM-Poren vor [97]:
1. sphärische Poren (Abbildung 5.9 C)
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Abbildung 5.7: Oberflächenaufnahme der Deckflächen der Scanstrategie (A) Streifen
und (B) Doppelbelichtung (REM, SE).
2. elliptische Poren (Abbildung 5.9 D)
3. Poren mit einer unregelmäßigen Form, die allesamt vorwiegend innerhalb einer
Schicht auftreten (Abbildung 5.9 A)
4. flache, spitz zulaufende Poren (Abbildung 5.9 E), senkrecht zur Baurichtung ange-
ordnet, treten vorwiegend zwischen zwei Schichtebenen auf.
Speziell die zuletzt genannten Porenformen treten einerseits bei einer unzureichenden
Bindung zweier Schichtebenen auf oftmals in Verbindung mit nicht aufgeschmolzenen
Pulverpartikeln, hervorgerufen durch einen zu geringen (lokalen) Energieeintrag. Allerdings
ist es ebenso möglich, dass die Schmelze vor der Verbindung mit der darunter liegenden
Schicht erstarrt und dadurch ein Hohlraum entsteht [96, 97, 107, 108]. Die fein-gerippte
Oberfläche der Pore aus Abbildung 5.9 D ist begründet durch Spannungskräfte, die
eine Scherkraft auf die Oberfläche der Schmelze ausüben [107]. Durch das Anhaften
von Pulvermaterial am Schmelzbad entstehen größere Partikel auf der Oberfläche, die
beim Beschichtungsprozess abreißen und Fehlstellen (engl.: pits) hinterlassen können
(Abbildung 5.9 E) [109].
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Abbildung 5.8: Rot gefärbte Bereiche zeigen die Porenverteilung von Würfelproben
mit 8mm Kantenlänge und der Belichtungsstrategie Versatzfüll mit unterschiedlicher
Überlappung: (A) 30% (B) 20% und (C) 5%. Deutlich zu erkennen ist die verstärkte
Porenbildung am End- bzw. Anfangspunkt der Belichtungsvektoren (1).
Abbildung 5.9: Beispiele für (A) unregelmäßige, spratzige Poren, (B) flache, spitz zu
laufende Poren sowie (C) sphärische und (D) elliptische Poren zusammen mit an der
(F) Oberfläche anhaftenden Partikeln, die Fehlstellen verursachen. (F) Darstellung des
umhüllenden Quaders (Umbox) des Hohlraumdefektes. 49
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In Abbildung 5.10 und Tabelle 5.4 sind die Verteilungskurven der Porengrößen für die
einzelnen Belichtungsschraffuren abgebildet sowie deren 0,5 und 0,9-Quantile aufgeführt.
Die niedrigsten d50-Werte (10 µm) und d90-Werte (37 und 35µm) treten bei den Belich-
tungsstrategien Streifen und Doppelbelichtung auf. Das Gefüge wird demnach von eher
kleinen Poren dominiert. Die Poren, die bei der Belichtungsschraffur Schachbrett mit einer
Feldgröße von 4mm erzeugt werden, sind etwas größer (d50 =25 µm und d90 =51 µm). Der
Anteil an kleinen Poren ist für die Belichtungsstrategie Schachbrett mit 1mm Feldgröße
(d50 =33µm) und die Versatzfüll (d50 =31 µm) ähnlich, mit dem Unterschied, dass der
Anteil größerer Poren durch die kleinere Feldgröße ansteigt (d90 =71 µm zu d90 =49 µm).










































Abbildung 5.10: Die kumulative Häufigkeit der Kugeläquivalentdurchmesser für die
jeweiligen Belichtungsstrategien.
Tabelle 5.4: 0,5 und 0,9-Quantile des Kugeläquivalentdurchmessers sowie der Sphärizität
der Poren in Abhängigkeit der verschiedenen Belichtungsstrategien aus Abbildung 5.10.
Kugeläquivalentdurchmesser Sphärizität
d50[µm] d90[µm] d50 d90
Streifen 10 37 0,75 0,81
Doppelbelichtung 10 35 0,73 0,81
Schachbrett
1mm 33 71 0,49 0,61
Schachbrett
4mm 25 51 0,51 0,61
Versatzfüll 31 49 0,6 0,66
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In Abbildung 5.11 A ist das Aspektverhältnis gegenüber der relativen Häufigkeit der
gemessenen Poren dargestellt. Wiedergegeben wird das Aspektverhältnis von Baurich-
tung zur X-Achse (durchgezogene Linie) und zur Y-Achse (gestrichelte Linie), wobei die
Unterschiede marginal sind. Bei der Belichtungsstrategie Streifen und Doppelbelichtung
stehen die Poren eher in einem Aspektverhältnis 0,75 bis 1,25, wohingegen der Hauptanteil
der Poren der anderen Strategien durch ein Aspektverhältnis < 1 charakterisiert werden.
Somit zeichnet sich der Trend ab, dass die Streifen- und die Doppelbelichtungsschraffur
eher sphärische Poren erzeugen, wohingegen die Schachbrettschraffur eher zur Bildung
von flacheren Hohlraumdefekten neigt. Ein Vergleich zur Versatzfüllstruktur (mit gleichem
Energieeintrag) ist nur bedingt möglich, da durch die offensichtlich zu geringe Überlappung
die Porosität deutlich erhöht ist. Eine genauere Betrachtung bezüglich des Einflusses des
Energieeintrages und der Entstehung von Hohlraumdefekten im Überlappungsbereich der






















































Abbildung 5.11: (A) Relative Häufigkeit des Aspektverhältnisses der Umbox und (B)
der Sphärizität für die jeweiligen Belichtungsstrategien [110].
Bei der Betrachtung der Sphärizität (Abbildung 5.11 B) bestätigt sich, dass bei der
Streifenschraffur und der Doppelbelichtung eher Poren mit einer höheren Sphärizität
(> 0,75) entstehen. Diese enge Verteilung wird durch die 0,5-Quantile (0,73 sowie 0,75)
und 0,9-Quantile (0,81) bestätigt (Tabelle 5.4). Die Belichtungsstrategien Versatzfüll und
insbesondere Schachbrett, unabhängig von der Feldgröße, sind vorwiegend durch spratzig-
geformte Poren geprägt, wodurch sich die Quantile zu geringeren Werten verschieben. Da
die Energieeinträge, mit Ausnahme der Doppelbelichtung, für alle Proben gleich sind, ist
die Variabilität der Porengestalt auf die Eigenheiten der jeweiligen Belichtungsstrategie
(Belichtungsabfolge, Scanvektorgröße, Scanrichtung der Folgeebene) zurückzuführen.
5.3.2 Phasenzusammensetzung
In allen untersuchten Probenzuständen dominiert die β-Phase (Im3m) (Abbildung 5.12).
Jedoch sind die unsymmetrischen Reflexe (beispielhafte Markierung mit Pfeil am Pro-
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benzustand Schachbrett 4mm) der β-Phase (110 und 200) ein Hinweis für ein mögliches
geringes Auftreten der hexagonalen ω-Phase (P6/mmm). Anzeichen für das Vorhandensein
der hexagonalen α-Phase sind nicht erkennbar. Aufgrund der hohen Erstarrungsgeschwin-
digkeiten (bis zu 106 K/s), die durch das SLM-Verfahren erreicht werden, kommt es zur
Unterdrückung der Bildung der α-Phase [55, 56]. Die Unterschiede in der Intensität der
Reflexe können ein Hinweis auf eine mögliche Vorzugsorientierung und/oder thermische
Spannungen sein.



















Abbildung 5.12: Röntgendiffraktogramme der fünf untersuchten Belichtungsvarianten.
5.3.3 Kornmorphologie
Die Kornmorphologie von lasergeschmolzenen Titanlegierungen ist durch komplexe und
stark variierende Formen, verschiedene Größen und Anordnungen der Körner gekenn-
zeichnet. Es gibt Kornbereiche mit langen, in Baurichtung gestreckten Körnern, jedoch
auch Bereiche mit feinerem, globularem Korn [75, 111]. Generell sind Unterschiede in der
Korngröße und in der Ausrichtung der Körner bezüglich der Baurichtung zu finden. Eine
Quantifizierung muss diesen Besonderheiten Rechnung tragen. In der Gesamtheit kann das
Gefüge als stark heterogen und bimodal bezeichnet werden, was eine generelle Betrachtung
bezüglich Größe, Verteilung und Form der entstandenen Körner erschwert. Durch den
starken Einfluss von selten vorkommenden übergroßen Körnern in einphasigen Gefügen
auf die Materialeigenschaften, ist es üblich, den flächengewichteten Mittelwert zu bilden.
Aufgrund der zusätzlichen Anisotropie in Baurichtung wurden zur Charakterisierung der
Kornstruktur der fünf Belichtungsschraffuren (Streifen, Doppelbelichtung, Schachbrett
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4mm, Schachbrett 1mm und Versatzfüll) parallel und senkrecht der Baurichtung folgende
Messgrößen anhand von bildanalytischen Verfahren ermittelt:






2. Die Bestimmung der mittleren Sehnenlänge SL in X-, Y- und Z-Richtung des jeweili-
gen Messfeldes (Längsschliff parallel zur Baurichtung XZ, Querschliff senkrecht zur




SLX(XY ) + SLX(XZ) + SLY (XY )
3. Die Analyse der spezifischen Grenzfläche SV als stereologische Kenngröße aus der
Summe aller Kornumfänge (Korngrenzen) und der Messfeldfläche (Grenzflächenana-
lyse).




Pro Untersuchungsebene (senkrecht und parallel zur Baurichtung) wurden drei Messfelder
ausgewertet, um das jeweilige arithmetische Mittel zu bilden. Unabhängig davon sind die
hier gezeigten Ergebnisse nur eine generelle Betrachtung und können lediglich allgemeine
Tendenzen wiedergeben. Für Aussagen mit einem allgemeingültigen Charakter ist eine
tiefgreifende und weitreichende Analyse nötig, um statistischen Anforderungen gerecht zu
werden. Dies war in dem Umfang der Zeit leider nicht möglich.
Verteilung der Korngrößen
Die sich ausbildende Kornmorphologie der untersuchten Belichtungsstrategien, parallel und
senkrecht zur Aufbaurichtung, soll nachfolgend diskutiert werden. Alle fünf betrachteten
Belichtungsstrategien weisen in Baurichtung ein Gefüge auf, das durch extrem langge-
streckte Körner (>> 100 µm) geprägt ist. Aufgrund dieser Formanisotropie sind die Körner
durch große Aspektverhältnisse geprägt (Abbildung 5.13 und 5.14). Die geometrische Form
der Körner im Querschliff kann als regellos bezeichnet werden. Hinsichtlich der Verteilung
der Korngrößen ist festzustellen, dass sowohl extrem große Körner ( >> 250 µm) als auch
kleinere Körner (< 50µm) vorzufinden sind.
Wie schon angesprochen, ist das Gefüge im Längsschnitt bei allen Belichtungsvarianten
durch langgestreckte Körner geprägt (Abbildung 5.13 A). Partiell sind jedoch Unter-
schiede festzustellen, so kann beispielsweise durch die Anwendung der Doppelbelichtung
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gleichermaßen eine Vergröberung des Gefüges festgestellt werden, im Vergleich zur Be-
lichtungsstrategie Streifen (Abbildung 5.13 A und B). Eine teilweise Vergröberung des
Gefüges kann ebenso bei der Belichtungsschraffur Schachbrett beobachtet werden, wenn
die Kantenlänge der Felder von 4mm auf 1mm reduziert wird (Abbildung 5.13 C und
D). Das Gefüge der Belichtungsschraffur Versatzfüll erscheint im Längsschliff als sehr
inhomogen (Abbildung 5.14). Vom Rand ausgehend zur Mitte verringern sich die Größe
und Streckung der Körner. Allgemein betrachtet entstehen innerhalb von Schmelzbahnen
vorwiegend größere Körner. Die Überlappungsbereiche der Schmelzbahnen sind hingegen
durch eine Clusterbildung von kleineren Körnern bestimmt (Abbildung 5.13 C). Jene
werden auch als axiale Körner bezeichnet und sind vom konventionellen Schweißprozess
bekannt [112].
Das entlang der Baurichtung gestreckte Gefüge entsteht durch das epitaktische Korn-
wachstum, das über mehrere Schichten hinweg stattfindet. Die Wachstumsrichtung ent-
spricht dabei stets der Richtung des Wärmeflusses (und somit der Baurichtung). Dies ist
ein Effekt, der für additiv prozessierte Titanlegierungen ausführlich beschrieben wurde
[70, 113–115]. Die spezielle Kornmorphologie inklusive der stark irregulären Kornform wird
insbesondere durch die Rascherstarrung und das iterative Erwärmen und Aufschmelzen
begründet. Ebenso scheint die Scanvektorlänge einen wichtigen Einfluss auf das Kornwachs-
tum beziehungsweise die Kornvergröberung zu haben. Die Richtung des Wärmeflusses ist
dabei in zweierlei Maßen prägend. Einerseits verläuft dieser innerhalb des Querschnittes
einer Schmelzbahn von ihrer Mitte zum Rand hin, andererseits in der Belichtungsebene
entlang der Richtung des Lasers. Infolgedessen entsteht ein ebensolcher thermischer Gradi-
ent, der mitunter eine geschwungene Kornform erzeugt [112]. Die Länge der Scanvektoren,
vom Rand der Probe zur Mitte hin abnehmend, scheint ebenso der Grund für das extrem
heterogene Gefüge der Belichtungsstrategie Versatzfüll zu sein. Erhöht wird die Wirkung
durch die nicht vorhandene Rotation der Belichtungsebene.
Mitunter kommt es beim unidirektionalen Belichten (wie beispielsweise bei der Belich-
tungsschraffur Versatzfüll) zum schrägen Wachstum (bis zu 19° Neigung) der Körner in
Baurichtung [116]. Am Rand von Schmelzbahnen werden Körner angeschmolzen, welche
dann schräg in die Schmelzbahn entlang des Wärmeflusses einwachsen [48]. Antonysamy
et al. konnten bei ihren Untersuchungen bezüglich der Ausbildung von β-Körnern der
additiv hergestellten Legierung Ti-6Al-4V darstellen, dass in einem so hergestellten Gefüge
verschiedene Arten von Körnern auftreten [117], welche aber in zwei Gruppen zusammen-
gefasst werden können. Lang gestreckte, grobe Körner wachsen im Inneren des Bauteils
entlang der Baurichtung. Globulare und längliche Körner mit deutlich kleineren Abmaßen
entstehen am Rand der Probe und zwischen den Schmelzbahnen. An den Seitenrändern
weisen diese Körner in der Regel eine längliche Form auf und am Boden eine globulare
Form. Die kleinere Korngröße am Rand wird durch die vorhandenen ähnlichen Abkühl-
bedingungen verursacht, das Pulver führt die Wärme schlechter ab und wirkt zudem als
Keimbildungsort [112].
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Abbildung 5.13: Charakteristische Aufnahmen der Kornmorphologie der unterschiedli-
chen Belichtungsarten in Falschfarbendarstellung mit typischer Clusterbildung (1) in den
Übergangsbereichen zwischen zwei Schmelzbahnen sowie der erkennbaren Feldgröße (2)
bei der Belichtungsstrategie Schachbrett 1mm (EBSD).
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Abbildung 5.14: Charakteristische Aufnahmen der Kornmorphologie bei Belichtungs-
schraffur Versatzfüll in Falschfarbendarstellung (EBSD).
Anhand der Schliffbilder in Abbildung 5.13 und 5.14 ist zu erkennen, dass die Gefüge
hinsichtlich ihrer Kornmorphologie in Form und Größe sehr heterogen sind. Sowohl sehr
große Körner (> 250 µm) als auch kleinere Körner (< 50 µm) treten auf. In Abbildung 5.15
sind zwei Verteilungsdiagramme der Flächenanalyse des mittleren Korndurchmessers der
Belichtungsstrategie Streifen im Längsschliff dargestellt, einerseits die flächengewichtete
Verteilung (rote Balken) und andererseits die Verteilung gewichtet nach relativer Häufigkeit
(schwarz). Bei der Flächengewichtung stellt sich eine Zweiteilung dar. Einerseits kleinere
Korngrößen von 20-40 µm und andererseits Körner mit einem mittleren Durchmesser von
mehr als 160µm. Diese extrem großen Körner haben einen maßgeblichen Einfluss auf das
Gefüge, auch wenn sie in ihrer Anzahl gering sind. Bei einem nach Häufigkeit gewichteten
Verteilungsdiagramm (schwarze Balken in Abbildung 5.15) werden sie durch ihre geringe
Anzahl weniger berücksichtigt.
Betrachtet man den Entstehungsprozess des Gefüges, kann zusammengefasst werden,
dass bei der Gefügeausbildung im Wesentlichen ein Wachstumsprozess die Korngrößenver-
teilung beeinflusst. Gemeint ist das epitaktische Wachstum, bei dem das erstarrte Gefüge
als Keimbildungsort für die Kristallisation dient. Es beruht auf der Annahme, dass es für
jedes Kristallsystem eine energetisch bevorzugte Wachstumsrichtung gibt. Wie bereits
erwähnt, wachsen hierbei Orientierungen, die bezüglich des Wärmeflusses energetisch
günstiger ausgerichtet sind [48, 50, 51]. Dieser konkurrierende Wachstumsprozess spielt
eine entscheidende Rolle bei der Erstarrung und ist treibende Kraft für die Entstehung
des typischen SLM-Gefüges [48, 112]. Schwankungen des thermischen Gradienten über
dem Querschnitt des Schmelzpools und Veränderungen des Wärmeflusses aufgrund der
Bewegungen des Lasers erzeugen komplexe Bedingungen für die Erstarrung der Schmelze,
die sich in der Kornstruktur widerspiegelt [116]. Zudem bedingt jeder Richtungswech-
sel gleichzeitig auch einen Orientierungswechsel des Schmelzpools und somit auch des
thermischen Gradienten. Dies hat zur Folge, dass nun damit die Voraussetzungen der be-
vorzugten Wachstumsrichtung für wiederum andere Körner erfüllt sind [112, 118]. Etwaige
Kornvergröberungsmechanismen spielen nur eine untergeordnete Rolle, was an den stark
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ausgefransten Korngrenzen gut zu erkennen ist. Bei Rekristallisationsvorgängen würde
dieses Phänomen im Zuge der Minimierung der freien Enthalpie durch Verringerung der
Oberfläche zu einem energetisch günstigeren Oberfläche-Volumen-Verhältnis nicht mehr zu
sehen sein beziehungsweise ein Ausheilen zu erkennen sein. Davon abgesehen, ist einerseits
das Zeitfenster, in dem das Gefüge rekristallisieren könnte, zu kurz und andererseits
die Temperatur, auf die das Bauteil während des Bauprozesses erwärmt wird, zu gering.
Andernfalls würde es zur Entstehung von α-Phase kommen, was jedoch nicht beobachtet
werden konnte (siehe 5.3.2). Die Rekristallisationstemperatur für reine Metalle beträgt
circa 40% der Schmelztemperatur und ist für Legierungen aufgrund der Behinderung
der Korngrenzenbewegungen durch die Fremdatome im Mischkristall sogar noch höher
[119]. Für die Legierung Ti-5553 beträgt diese Temperatur circa 700-800 °C, was sich auch
im Erstarrungsprozess widerspiegeln würde. Auf diesen wird in Abschnitt 5.3.3 näher
eingegangen. Allgemein betrachtet wird das Gefüge zum einen vom Wiederaufschmelzen
bereits erstarrter Schichten und zum anderen durch in die Probe eingetragene Wärme,
lokal bei jedem Belichtungsvorgang und global während des kompletten Bauvorganges,
beeinflusst [57]. Schmelzpool, Wärmefluss und Kornwachstum entsprechen dem klassischen
Schweißprozess [112].








































Abbildung 5.15: Gemessene Korngrößen der Belichtungsstrategien Streifen parallel zur
Baurichtung gewichtet jeweils nach Fläche (Flächenanteil, rot) und nach Anzahl (relative
Häufigkeit, schwarz).
Sowohl die bimodale Korngrößenverteilung als auch die anisotropen Geometrien der
Körner erschweren die Analyse und Charakterisierung des Gefüges sowie die Angabe
einer mittleren Korngröße. In Tabelle 5.5 sind die mittleren Korngrößen beziehungsweise
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Kornäquivalentdurchmesser, die anhand von Flächenanalyse, Linienanalyse und spezifi-
scher Korngrenzfläche ermittelt wurden, dargestellt. Auf Grundlage der Linienanalyse ist
zudem die mittlere Kornstreckung der Körner in Baurichtung angegeben. Die Schwelle für
Kleinwinkelkorngrenzen wurde auf < 15° gesetzt, da unterhalb dieser Grenze Unterschiede
in der Kornorientierung noch durch Versetzungen begründet werden können [120–122].
Beim Betrachten der Korngröße, die mittels Flächenanalyse bestimmt und nach Flä-
chenanteil gewichtet wurde, bestehen einerseits sehr große Unterschiede hinsichtlich der
Untersuchungsebene (parallel oder senkrecht zur Baurichtung) und andererseits zwischen
den Belichtungsstrategien im Allgemeinen. Parallel zur Baurichtung weist die Belichtungs-
schraffur Schachbrett 1mm die größte (300 µm) und die Belichtungsschraffur Streifen die
kleinste mittlere Korngröße (89 µm) auf. Hingegen senkrecht zur Baurichtung verfügt die
Belichtungsschraffur Schachbrett mit 4mm Feldgröße über die größte mittlere Korngröße
(175µm), die kleinste mittlere Korngröße zeigt erneut Streifen (61 µm). Beim Vergleich
der mittleren Korndurchmesser der beiden Untersuchungsebenen wird deutlich, dass die-
ser parallel zur Baurichtung teilweise um das Doppelte größer ist: Streifen (Faktor 1,5),
Schachbrett 1mm (Faktor 2,1), Versatzfüll (Faktor 1,8), Doppelbelichtung (Faktor 1,7)
und Schachbrett 4mm (Faktor 1,3). Die Anisotropie des Gefüges wird somit bei den
Belichtungsstrategien Versatzfüll und Schachbrett 1mm am stärksten deutlich.
Die Streckung der Körner entlang der Baurichtung wird auch in der Linienanalyse
anhand der Unterschiede der Sehnenlängen in X-Richtung (senkrecht zur Baurichtung)
und Z-Richtung (parallel zur Baurichtung) sichtbar. Die größte mittlere Sehnenlänge in
Baurichtung (Z-Richtung) zeigt die Belichtungsschraffur Schachbrett 1mm (50 µm) und
die kleinste die Belichtungsschraffur Streifen (29 µm). Senkrecht zur Baurichtung (X- und
Y-Richtung) erzeugt die Belichtungsstrategie Schachbrett die größte (25 µm) sowie Streifen
und Versatzfüll die jeweils kleinste mittlere Sehnenlänge (17 µm). Auf dieser Grundlage
wurde die mittlere Kornstreckung der Körner in Baurichtung berechnet. Die geringste
Streckung (1,7) ist für Streifen festzustellen, die höchste Streckung (2) für die Belich-
tungsstrategien Doppelbelichtung, Schachbrett 1mm und Versatzfüll. Mit Verringerung
der Feldgröße von 4mm auf 1mm erhöht sich die Kornstreckung von 1,8 auf 2. Generell
unterscheiden sich die Mittelwerte der Sehnenlängen parallel (Z-Richtung) und senkrecht
zur Baurichtung (X- und Y-Richtung) unter Berücksichtigung der Standardabweichung
nicht signifikant von einander. Generell ist die Konformität der Sehnenlängen in X- und
Y-Richtung senkrecht zur Baurichtung jedoch ein Hinweis für einen eher isometrischen
Querschnitt der Körner in Baurichtung, auch wenn bei Betrachtung der Abbildungen 5.13
und 5.14 die irreguläre Kornform auffällt. Die mittleren Sehnenlängen sind durch eine
starke Streuung gekennzeichnet, was ebenso auf eine breite beziehungsweise linksschie-
fe Verteilung der Korngröße schließen lässt. Die ermittelte Kornstreckung verdeutlicht
zusätzlich die Anisotropie des Gefüges.
Die mittlere Korngröße, berechnet anhand der spezifischen Korngrenzenfläche, gibt ähn-
liche Tendenzen wieder. Parallel zur Baurichtung ergibt sich die größte mittlere Korngröße
58
5.3 Einfluss der Belichtungsstrategie auf das Gefüge und die mechanischen Eigenschaften
für die Belichtungsstrategie Schachbrett 1mm (59 µm) und die kleinste mittlere Korngröße
für die Belichtungsstrategie Streifen (26 µm). In der Korngrenzenanalyse senkrecht zur Bau-
richtung zeigt die Belichtungsschraffur Versatzfüll die kleinste mittlere Korngröße (19 µm).
Die größte mittlere Korngröße (41µm) wurde für die Belichtungsschraffur Schachbrett mit
4mm Feldgröße bestimmt.
Insgesamt ergeben sich verschiedene mittlere Korngrößen, da jede Messmethode eine
unterschiedliche Gewichtung durchführt und sich dadurch die ermittelten Kenngrößen
unterscheiden. Zum besseren Vergleich zwischen Flächen-, Linien- und Grenzflächenanalyse
wurde anhand der gemessenen Sehnenlängen der Linienanalyse ein Quader berechnet, der
das mittlere Kornvolumen abbilden soll. Der Durchmesser einer Kugel gleichen Volumens
ergibt dann den mittleren Korndurchmesser. Diese Berechnung zeigt, dass die Ergebnisse
beider Methoden eine generell ähnliche Einordnung liefern (kleinste mittlere Korngröße für
die Belichtungsstrategie Streifen, größte mittlere Korngröße für die Belichtungsstrategie
Schachbrett 1mm).
Schlussendlich ist festzuhalten, dass die ermittelten Korngrößen stets in Kombination
mit den entsprechenden Verteilungskurven der Korngröße diskutiert werden müssen. Er-
wähnenswert ist außerdem, dass in einem Gefüge mit Vorzugsorientierung die mittlere
Korngröße in Abhängigkeit vom Winkelkriterium stark variieren kann, da die Körner
oftmals nur einen geringen Orientierungsunterschied zueinander aufweisen [123]. Unabhän-
gig davon kann festgestellt werden, dass alle drei Messverfahren eine eindeutige Tendenz
wiedergeben. Die Belichtungsstrategie Schachbrett 1mm neigt zur Bildung eines gröberen
Gefüges, wohingegen das Gefüge der Streifen- beziehungsweise Versatzfüllstrategie eher
von kleineren Körnern dominiert wird. Die durchschnittliche Streckung der Körner von
mindestens 1,7 zeigt, dass in den erzeugten Gefügen vorwiegend große, längliche Körner
entstehen.
Die zeitliche Auswirkung unterschiedlicher Scanvektorlängen soll anhand zweier gleich
lokalisierter Bereiche (roter Punkt in Abbildung 5.16 A und B) in den Belichtungsstra-
tegien Streifen und Schachbrett 1mm beschrieben werden. In beiden Fällen handelt es
sich um den Querschnitt eines Würfels der Kantenlänge a des gleichen Materials. Der
Schraffurabstand wird konstant gehalten, da dieser selbst einen ebenso starken Einfluss auf
das Temperaturprofil der markierten Stelle hat. Betrachtet wird an dieser Stelle nur die
Größe des Zeitintervalls t, bis zu dem Punkt, an dem Laser im benachbarten Scanvektor
wieder den betrachteten Punkt passiert und die markierte Stelle erneut einen Wärme-
eintrag erfährt. Je kleiner das Zeitintervall, desto stärker wird die Stelle erneut erhitzt.
Schematisch ist ein ungefähres Temperatur-Zeit-Profil in Abbildung 5.16 C dargestellt.
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Tabelle 5.5: Die ermittelten Kennwerte der Flächen-, Linien- und Korngrenzenanalyse der
unterschiedlichen Belichtungsstrategien (Die mittleren Sehnenlängen sind auf Grundlage
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Abbildung 5.16: Unterschiede in der Scanvektorlänge der Belichtungsschraffuren (A)
Streifen und (B) Schachbrett 1mm (Feldgröße) zusammen mit dem schematischen (C)
Temperatur-Zeit Diagramm des rot markierten Punktes in der Belichtungsstrategie
Streifen inklusive des Zeitintervalls t zwischen zwei Passagen des Lasers.
Die Gleichung 5.2 stellt eine grobe Skizze des Unterschiedes im Zeitintervall dar. Das
Zeitintervall t kann aus der Scangeschwindigkeit vS und der Länge des Scanvektors dS
ermittelt werden. Der Unterschied hinsichtlich der Zeit der Passagen beträgt zwischen den
beiden Scanvarianten ungefähr eine Größenordnung (5,6ms bis 45ms). Das Material wird
demnach an der markierten Stelle im Vergleich circa zehnmal so schnell wieder erwärmt.
Bereits Li et al. konnten die Entstehung solcher Temperaturintervalle mittels eines FEM-
Modells abschätzen [124]. Durch diese Wärmeakkumulation können Unterschiede lokal im
Temperaturprofil des Querschnittes entstehen. Parry et al. konnten zeigen, dass in einem
größeren, gescannten Feld, das Material analog zu den Feldern in der Belichtungsstrategie
Schachbrett weniger stark erwärmt wird, dafür aber die Temperatur länger hält und
sich ebenso langsamer abkühlt [98]. Je kleiner das Feld wird, desto stärker wird es beim
Aufschmelzvorgang erhitzt, allerdings kühlt sich die Fläche insgesamt ebenso schneller
wieder ab. Das Oszillieren der Temperatur (also Temperaturschwankungen) ist ebenso








tStreifen = 0, 045 s
tSchachbrett = 0, 0056 s
Vergleicht man diese Ergebnisse mit den gemessenen Korngrößen, kann folgende Tendenz
in Betracht gezogen werden: Offensichtlich kommt es bei langen Scanvektoren wie bei der
Belichtungsschraffur Streifen eher zur Bildung von kleineren Körnern, wohingegen bei kür-
zeren Scanvektoren (siehe Belichtungsstrategie Schachbrett 1mm) eine Kornvergröberung
beobachtet werden kann. Durch die kürzeren Scanvektoren wird offenbar die Schmelze
stärker erwärmt und die Bildung von größeren Körnern begünstigt.
Betrachtet man nun die Belichtungsstrategie Versatzfüll, so stellt diese eine weitere Ei-
genart dar. In diesem Fall werden die Scanvektoren vom Rand zur Mitte kürzer. Dabei
61
5 Prozessierung von Ti-5553 mittels selektiven Laserschmelzens
sind gröbere Körner am Rand der Proben, wo sehr lange Scanvektoren verortet sind,
vorzufinden (Abbildung 5.13). Zur Verdeutlichung des Einflusses des Schraffurabstandes,
sprich der Überlappung zweier Schmelzbahnen, ist in Abbildung 5.17 das charakteristische
Gefüge der Versatzfüllstrategie mit 30% Überlappung dargestellt. Die mittlere Korngröße
beträgt 616 µm (Flächenanalyse und Flächenwichtung) im Vergleich zu 112 µm bei 5%
Überlappung. Somit ist eine deutliche Kornvergröberung ist festzustellen. Durch den
geringeren Abstand zwischen den Schmelzbahnen wird die Temperatur im Schmelzbad
stärker erhöht und es kommt zur verstärkten Wärmeakkumulation [125]. Zudem migriert
die entstehende Schmelze schneller zu benachbarten, bereits erstarrten Schmelzbahnen
[125]. Eine Veränderung der Korngröße vom Rand zur Mitte hin ist nicht erkennbar, der
vorhandene Einfluss der Scanvektorlänge scheint nicht mehr gegeben. Die spitz zulaufenden
Korngrenzen (schwarze Pfeile in Abbildung 5.17) begründen sich vermutlich auf den stark
ausgeprägten thermischen Gradienten in Scanrichtung, dem die Kornbildung nachfolgt
[112]. Dieser Effekt kann auch beim klassischen Schweißprozess beobachtet werden [40].
Abbildung 5.17: Charakteristische Aufnahmen der Kornmorphologie Belichtungsstra-
tegie Versatzfüll mit 30% Schmelzbahnüberlappung und spitz zulaufenden Korngrenzen
(schwarze Pfeile) in Falschfarbendarstellung (EBSD).
Erstarrungsmorphologie des Gefüges
Neben dem Wärmeeintrag, der beim Belichten die Kornmorphologie beeinflusst, ist das
Gefügebild durch hohe Erstarrungsraten (103-108 K/s [57], 105 K/s [126]) und somit lokal
auftretende Rascherstarrung geprägt. Wie schon in Kapitel 5.3.2 deutlich wurde, unter-
drückt die Rascherstarrung die Bildung der α-Phase. Im Gefüge selbst erscheinen bei
einem Längsschliff im Lichtmikroskop die Schmelzbahnränder als dicke weiße, trogförmige
Linien, wohingegen die Korngrenzen als dünne, weiße und oftmals vertikal ausgerichtete
Linien zu sehen sind (Abbildung 5.18 A). Korngrenzen des erstarrten Materials am Rand
des Schmelzvolumens bilden dabei den Ausgangspunkt für die Keimbildung [74, 127]. Im
Gefüge ist ebenso zu sehen, wie die Erstarrungsfront aufgrund der Veränderung des Ver-
hältnisses zwischen dem thermischen Gradienten G und der Erstarrungsrate R (Punkt 1 in
Abbildung 5.18 B und C) destabilisiert wird. Es kommt zu einer unsteten konstitutionellen
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Unterkühlung, die sich in einer Veränderung der Erstarrungsmorphologie äußert. Die ebene
Erstarrung wird zu einer zellularen/zellular-dendritischen Erstarrung (Abbildung 5.18
B und C) [99, 114]. Die Größe der Zellen variiert dabei zwischen 1-3 µm. Diese Art der
Erstarrung ist typisch für unterkühlte Schmelzen wie sie beispielsweise im Schweißprozess
auftreten. Das SLM-Verfahren kann dabei als Mikro-Schweißprozess betrachtet werden
[128]. Seigerungseffekte, wie sie bei anderen Titanlegierungen beobachtet wurden, können
nicht festgestellt werden [75].
Abbildung 5.18: Längsschliff der „Schachbrett“-Probe“ mit einer (A) lichtmikroskopi-
schen Aufnahme zur Verdeutlichung der Schmelzbahnränder (dicke weiße Linien, trog-
förmig) und Korngrenzen (dünne weiße Linien, in der Regel horizontal ausgerichtet)
(Lichtmikroskop, Differentieller Interferenzkontrast, Ätzung nach mit Kroll) und jeweils
einer elektronenmikroskopischen Aufnahme (B) zur Darstellung des Übergangs der ebenen
Erstarrungsfront hin zur zellular/zellular-dendritischen Erstarrung (REM, SE, Ätzung
nach mit Kroll) und (C) und zur Veranschaulichung der zellular/zellular-dendritischen
Erstarrung (REM, BSE, Ätzung nach mit Kroll).
Abbildung 5.19: Aufnahmen der Elementverteilung einer energiedispersiven Röntgen-
spektroskopie von zellular erstarrtem Ti-5553 (REM, SE).
In Abbildung 5.20 ist die, für das Material und den Herstellungsprozess charakteris-
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tische Subkornbildung dargestellt. Mehrere Gruppen von Zellen bilden ein Korn, das
durch Kleinwinkelkorngrenzen in Subkörner unterteilt sein kann. Diese Subkörner weisen
dabei nur einen geringen Orientierungsunterschied (<15°) zueinander auf. Kleinwinkel-
korngrenzen gelten als Bereiche mit erhöhter Versetzungsdichte [129]. In diesem Fall
begründet sich die erhöhte Versetzungsdichte jedoch durch den Herstellungsprozess. Durch
das epitaktische Wachstum, das vermehrte Auf- und Umschmelzen und den Drang, in der
bevorzugten Wachstumsorientierung zu erstarren, kommt es zu starken Mikroeigenspan-
nungen. Ebenso kann nicht ausgeschlossen werden, dass es während des Bauprozesses zu
Erholungsvorgängen kommt und sich dadurch Versetzungen umordnen. Hinsichtlich der
Schmelzbahnränder, der speziellen Orientierungsprofile und der Korngrenzen ist dagegen
kein direkter Zusammenhang zu beobachten (Abbildung 5.20).
Abbildung 5.20: Orientierungsprofil in zellular erstarrtem Ti-5553 (REM, SE, EBSD).
Untersuchung mittels Transmissionselektronenmikroskopie
In Abbildung 5.21 A und B ist eine Hellfeld TEM-Aufnahme mit dem korrespondierenden
SAD-Muster (engl.: selected area diffraction) einer SLM-Probe zu sehen, die unter Ver-
wendung der Belichtungsstrategie Schachbrett 4mm hergestellt wurde. In Kapitel 5.3.2
wurde auf das mögliche Vorkommen der ω-Phase hingewiesen. Im Beugungsbild sind
Reflexe der β-Phase deutlich zu erkennen. Abbildung 5.21 C zeigt die Hellfeldaufnahme
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aus Abbildung 5.21 A bei höherer Vergrößerung, wodurch sich weiße Punkte, die homogen
verteilt sind in der Matrix (β-Phase), eindeutig abzeichnen. Die Größe der Partikel beläuft
sich im unteren zweistelligen Nanometerbereich (< 10 nm). Im Beugungsbild zeichnen sich
ebenso diffuse Reflexe ab. Betrachtet man die Abkühlbedingungen und die Beugungs-
muster, kann festgestellt werden, dass diese Partikel offensichtlich Ausscheidungen der
ω-Phase (P6/mmm) zuzuordnen sind und im Hinblick auf ihre Entstehung, Größe und
Morphologie als athermische oder diffuse ω-Phase kategorisiert werden können [25]. Die dif-
fusen Reflexe können im Beugungsbild somit der hexagonalen ω-Phase zugeordnet werden
(Abbildung 5.21 D). Kim et al. und Ng et al. konnten die ω-Phase in vergleichbarer Größe
(2-10 nm) und Morphologie (ellipsenförmig) beim Abschrecken von Titanbasislegierungen
dokumentieren [130, 131]. Bei der Entstehung der athermischen ω-Phase kollabieren die
{222}β-Ebenen [18, 25]. Die ω-Phase kann ebenso beim Glühen im Temperaturbereich
von circa 300-400 °C durch Diffusionsvorgänge entstehen und wird dann als isothermisch
kategorisiert. Dabei weist sie, bei einer Größe von 10-20 nm, eine elliptische beziehungsweise
kubische Morphologie auf [18].
Die ω-Phase kann ebenso Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften nehmen. Bei einer
ausreichenden Menge von circa 25-30Volumen-% an ω-Partikeln würde die Versetzungsbe-
wegung durch das auftretende Spannungsfeld, das um die kohärenten Partikel erzeugt wird,
gehemmt werden [13, 132]. Das geht mit einer Verfestigung und Abnahme der Duktilität
der β-Matrix einher [12, 132, 133]. Die ω-Phase spielt eine große Rolle für die spätere
Bildung der α beziehungsweise der α”-Phase [13, 18, 134]. In Abbildung 5.21 D sind Reflexe
der Doppelbeugung zu sehen. Diese verbotenen Reflexe entstehen bei der starken Streuung
der Elektronen, wodurch der abgebeugte Strahl wiederum als Ursache für eine Beugung
eintritt [135].
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Abbildung 5.21: (A) Hellfeld TEM-Aufnahme einer Probe hergestellt mittels Belich-
tungsstrategie Schachbrett 4mm, dargestellt mit den dazugehörigen SAD-Mustern (B) der
β- und ω-Phase (Pfeil) sowie deren Indizierung (D), zusätzlich ist noch eine vergrößerte
Hellfeldaufnahme (C) der ω-Phase aufgeführt (TEM).
5.3.4 Entwicklung einer Vorzugsorientierung
Die EBSD-Messungen ergaben, dass die untersuchten Belichtungsformen unabhängig von-
einander Textureffekte aufweisen (Abbildung 5.22). Für die Stärke der Texturentwicklung
wird dabei der Spitzenwert in m.u.d. engl.: multiples of uniform distribution, zu Deutsch
„das Vielfache der gleichmäßigen Verteilung”, angegeben. Die Belichtungsstrategie Schach-
brett 4mm (sechs- bis siebenfache Intensität m.u.d.), Streifen (vierfache Intensität m.u.d.)
und Doppelbelichtung (vierfache Intensität m.u.d.) erzeugen eine Würfeltextur, die jedoch
verschieden stark ausgeprägt ist. Die Polfiguren der Belichtungsschraffuren Versatzfüll
und Schachbrett 1mm (jeweils vierfache Intensität in Baurichtung) zeigen hingegen eine
Faserorientierung in Aufbaurichtung. Sowohl die Würfel- als auch die Fasertextur wurden
schon bei der additiven Fertigung kubischer Metalle nachgewiesen [114, 117, 136, 137]. Bei
beiden auftretenden Vorzugsorientierungen zeigen die Kristallite eine <001> Orientierung
in Baurichtung (Z-Achse), begründet durch den generellen Wärmefluss in Richtung der
Bauplattform [116]. Die <100> Richtung ist die bevorzugte Wachstumsrichtung bei der
Kristallisation unterkühlter Schmelzen von kubischen Materialien, was schon 1959 von
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Walton und Chalmers dokumentiert wurde [136]. Wie schon in Kapitel 5.3.3 dargestellt,
kommt es beim Herstellungsprozess zum Kornwachstum über mehrere Schichten. Den
Ausgang dafür stellen equiaxiale Körner der ersten Schichten dar (Abbildung 5.24). Die
präferierte Wachstumsrichtung ruft einen konkurrierenden Wachstumsprozess zwischen
den Körnern hervor. Durch das partielle Aufschmelzen vorangegangener bereits erstarrter
Schichten wachsen diejenigen Körner stärker, die kristallographisch entlang der <001>
Richtung und des höchsten Temperaturgradienten orientiert sind [116]. Werden die Belich-
tungsebenen nun zueinander gedreht, kommt dieser konkurrierende Mechanismus stärker
zum Tragen, da auch der Wärmefluss gedreht wird und weniger aufgeschmolzene Körner
die präferierte Richtung anstreben. Diese wenigen Körner wachsen dadurch verstärkt
und bestimmen somit auch deutlicher die Orientierung des Gefüges. Kornauswahl und
Textur werden verstärkt [116]. Die Würfeltextur ist das Resultat des konkurrierenden
Kornwachstums und des höchsten thermischen Gradienten G, der 45° zur Scanrichtungen
auftritt. Die Kristallite wachsen somit 90° zu den Isothermen (siehe auch Abbildung 3.6).
Durch die Bewegung des Lasers, der als Wärmequelle dient, kommt es zur permanenten
Änderung des thermischen Gradienten und dem Orientierungsverhältnis zur präferierten
Wachstumsrichtung.
Die Länge der Scanvektoren beziehungsweise die Aufteilung der Scanebene in einzelne
Felder scheint einen eher geringen, wenn auch messbaren Einfluss auf die Intensität der
Orientierung bei entsprechend gewählter Feldgröße zu haben [138]. Es ist deutlich zu erken-
nen, dass sich eine zu kleine Feldgröße negativ auf die Bildung der Würfeltextur auswirkt
[139]. Thijs et al. konnten ebenfalls zeigen, dass eine fehlende Rotation eher zur Bildung
einer Fasertextur führt, was beispielsweise auch bei der Belichtungsstrategie Versatzfüll
der Fall ist [139]. Die ebenso abgeschwächte Textur bei der Belichtungsstrategie Versatzfüll
begründet sich augenscheinlich damit, dass sich das Muster der Scanebene nicht ändert
und die Wachstumsrichtung der Körner durch einen die Richtung wechselnden Schmelzpool
nicht mehr beeinflusst wird, wie es beispielsweise bei alternierenden Scanvektoren der
Fall ist. Konkurrierende Wachstumsprozesse und damit konkurrierende kristallographische
Orientierungen werden nicht mehr so stark repräsentiert.
In den Untersuchungen von Antonysamy et al. und Al-Bermani et al. wurde gezeigt,
dass die β-Körner, die bei der Abkühlung von mittels EBM hergestelltem Ti-6Al-4V
entstehen, stark texturiert sind [117, 140]. Antonysamy et al. konnten durch umfangreiche
Untersuchungen jedoch ebenso deutlich machen, dass die präferierte Wachstumsrichtung
beziehungsweise das epitaktische Wachstum durch den sehr lokalen Schmelzpool und seiner
tropfenartigen Form, die sich auf die Richtung des Wärmeflusses auswirkt, mitunter gestört
wird und somit oftmals nicht zu 100% kristallographisch entlang der Baurichtung orientiert
ist [117]. Auch wenn das EBM-Verfahren eine andere Energiequelle nutzt, sind beide
Verfahren durch hohe Erstarrungsraten charakterisiert (SLM: ~105 K/s, EBM: ~103-105 K/s)
[126, 140]. Thijs et al. beobachteten diesen Effekt für die Legierung, die mittels selektiven
Laserschmelzens prozessiert wurde [70]. Für die Untersuchungen sind unidirektionale
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Scanvektoren eingesetzt worden. Ein ähnlicher Effekt tritt beim Laserauftragsschweißen
auf, bei dem die kubische Einheitszelle relativ zur Bewegungsrichtung des Lasers gekippt
ist [141]. Bei der Verwendung von alternierenden Scanvektoren konnten Thijs et al. zeigen,
dass die Körner sowohl parallel als auch 25° gekippt zur Baurichtung wachsen.
Ebenso hat die eingebrachte thermische Energie durch den Laser und die damit verän-
derte Schmelzpoolgröße einen Einfluss auf die Stärke der Textur, worauf an dieser Stelle
jedoch nicht näher eingegangen wird [112, 117, 142]. Durch die Länge der Scanvektoren
kann die Textur ebenso beeinflusst werden [138]. Nur einen geringen Einfluss scheint das
wiederkehrende Erhitzen des bereits erstarrten Substrates zu haben [143]. Haupteinfluss-
faktoren sind die Richtung des Wärmeflusses und der Erstarrungsmodus (hier: zellulare
Erstarrung beziehungsweise epitaktisches Wachstum) [112, 139, 143].
Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass eine Textur durch den gerichteten
Wärmefluss und damit verbundene konkurrierende Kornwachstumsmechanismen während
der Erstarrung entsteht. Durch die spezielle Form des Schmelzpools ist es möglich, dass
die Orientierung beeinflusst wird, folglich eine Ablenkung der Wachstumsrichtung der
Körner um bis zu 25° auftreten kann. In diesen Versuchen konnte diese Art von Ablenkung
jedoch nicht so deutlich beobachtet werden, auch wenn die Textur der Belichtungsstrategie
Schachbrett und Versatzfüll nicht genau entlang der Baurichtung ausgerichtet ist. Diese
geringe Verkippung könnte auch auf Ungenauigkeiten während der Messung (Einbau
der Probe in REM-Probenhalter) zurückzuführen sein. Rotieren die Belichtungsebenen
gegeneinander, wird der Effekt der Verkippung augenscheinlich abgeschwächt.
Abbildung 5.22: Polfiguren der unterschiedlichen Belichtungsstrategien in der Aufbau-
richtung.
Die Ausbildung einer Vorzugsorientierung kann jedoch durch Defekte, die beim Auf-
schmelzprozess entstehen, abgeschwächt werden. Poren können als Keimbildungsort wirken,
wodurch lokal die Gefügeentstehung gestört wird und es zur Clusterbildung mit isotropen
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globularen Körnern kommen kann (Abbildung 5.23 A). Der gleiche Effekt tritt bei nicht
komplett aufgeschmolzenen Pulverpartikeln auf (Abbildung 5.23 B). Diese Korncluster
sind in der Regel nicht texturiert (Abbildung 5.23 C) wodurch eine Art Hintergrundtextur
entstehen kann [144]. Die Vorzugsorientierung von defektreichen Bauteilen ist somit gestört
beziehungsweise abgeschwächt.
Abbildung 5.23: Einfluss von SLM-Defekten auf (A) (B) die Korngröße und auf (C) die
kristallographische Orientierung (IPFZ) durch eine Pore (1) und ein nicht aufgeschmolzenes
Pulverpartikel (2) (EBSD).
Abbildung 5.24: (A) Aufnahme der ersten Schichten eines Würfel (Belichtungsstrategie
Schachbrett 4mm) mit der (B) inversen Polfigur (IPFZ) zur Darstellung der entstandenen
kristallographischen Orientierung, ausgehend von der Supportstruktur (REM, SE, EBSD).
5.3.5 Das mechanische Verhalten bei einachsiger Belastung im
Zug
Drei verschiedenen Belichtungsstrategien (Streifen, Versatzfüll und Schachbrett 4mm)
wurden für die Herstellung von Zugproben ausgewählt, um die mechanische Belastbarkeit
im Zugversuch zu untersuchen. Die aufgenommenen Fließkurven sind in Abbildung 5.25
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dargestellt. Aufgrund des kontinuierlichen Übergangs zwischen dem elastischen und plas-
tischen Bereich wird diesbezüglich die 0,2%-Dehngrenze genutzt. Die Ergebnisse liegen
zwischen minimal 730MPa und maximal 800MPa (beides Versatzfüll) und für die techni-
sche Dehnung beim Werkstoffversagen von minimal circa 3,5% (Versatzfüll) bis maximal
23% (Streifen) (Abbildung 5.25). Ähnliche Werte können für vergleichbare Gefügezustände
in der Literatur gefunden werden (Tabelle 5.6). Alle Probenzustände zeigen mit steigender
Verformung eine Verringerung der Spannung, was auf eine geometrische Entfestigung
schließen lässt [122, 145]. Die Werte der Festigkeit beim Werkstoffversagen liegen daher
teilweise unterhalb der jeweiligen 0,2%-Dehngrenze. Eine maximale Zugfestigkeit kann
somit nicht bestimmt werden. Die Belichtungsstrategie Versatzfüll erzeugt Probenkörper,
die durch eine starke Streuung hinsichtlich der 0,2%-Dehngrenze gekennzeichnet sind.
Bruchdehnungen kleiner 10% sind durch SLM-Baufehler zu begründen. In der Regel
handelt es sich dabei um durch eine unzureichende Fließfähigkeit hervorgerufene Beschich-
tungsfehler. Die große Spanne der gemessenen Bruchdehnungen zeigt zudem, dass die
gewählten SLM-Herstellungsparameter noch nicht zu 100% optimal für die Legierung ein-
gestellt sind und eine Nachjustierung im Falle einer industriellen Anwendung unabdingbar
wäre. Bezeichnend ist der Fakt, dass die geringste Bruchdehnung (ca. 3,5%) einerseits
bei der Belichtungsstrategie Versatzfüll auftritt, andererseits auch bei Schachbrett. Diese
Tatsache offenbart, dass selbst bei Proben mit einer relativen Dichte größer als 99,9%
Poren auftreten können, die die mechanische Belastbarkeit entscheidend reduzieren.
Hinsichtlich der Kurvenverläufe ist teilweise ein leichter Spannungsabfall beim Erreichen
der Streckgrenze zu verzeichnen. Diese Abnahme ist charakteristisch für die Verformung
von kubisch raumzentrierten Materialien bei niedriger Temperatur [146]. Zur Beschreibung
dieses Effektes können zwei Theorien zu Rate gezogen werden. Die „statische“ Theorie
begründet den Spannungsabfall mit der Loslösung von Versetzungen [146]. Die „dynami-
sche“ Theorie hingegen basiert auf der Annahme, dass die Korngrenzen als Quelle für neue
Versetzungen agieren [146, 147]. Für das hier vorliegende Gefüge kann vermutet werden,
dass die „dynamische“ Theorie aufgrund der hohen Dichte an Kleinwinkelkorngrenzen
wahrscheinlicher ist, da diese als mögliche Versetzungsquellen gesehen werden können.
Die Mischkristallverfestigung beruht vorwiegend auf den Legierungselementen Chrom,
Molybdän und Vanadium. Vor allem Chrom und Vanadium sorgen für eine Verzerrung
der Elementarzelle [13]. Die erhöhte Korngröße wirkt sich nach der Hall-Petch-Beziehung
verringernd auf die Streckgrenze aus. Bezugnehmend auf die Ergebnisse der Korngrößen-
analyse ist festzustellen, dass die Unterschiede im Gefüge sich nicht wesentlich auf die
mechanischen Eigenschaften bei der einachsigen Belastung im Zug auswirken.
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Abbildung 5.25: Zugversuch der SLM-Proben mit unterschiedlichen Belichtungsstrate-
gien.
Tabelle 5.6: Mechanisches Verhalten im Zug der SLM-Proben zusammen mit vergleich-
baren Gefügezuständen aus der Literatur.
Zustand Zugfestigkeit [MPa] Dehnung [%]
SLM (Schachbrett 4mm) ca. 780 ca. 14
geschmiedet, 903 °C (75min), WK [26] 810 5
Guss, 910 °C (60min), ÖK [148] 790 6
Guss, 875 °C (30min) [1] ca. 800 ca. 12
Das vorzeitige Versagen der Proben (Versatzfüll und Schachbrett 4mm) mit ca. 3,5%
Bruchdehnung ist, wie schon angesprochen, auf SLM-typische Baufehler zurückzuführen.
Auf den Bruchflächen in Abbildung 5.26 A und B sind glatte Flächen zu sehen, die als blanke
Schmelzbahnen erkennbar sind. Sie entwickeln sich durch eine unzureichende Beschichtung
und durch das damit einhergehende ungenügende Aufschmelzen des Pulverbettes. Schlechte
Fließeigenschaften, die schon in Kapitel 5.1 beschrieben wurden, könnten die Ursache
sein. Die somit verringerte belastbare Querschnittsfläche erhöht den Spannungszustand im
restlichen Querschnitt, wodurch die Versagenswahrscheinlichkeit steigt. Das Versagen des
Werkstoffes wird durch einen Rosettenbruch charakterisiert. Die geringe Wabentiefe ist
außerdem ein Hinweis auf ein im Vergleich zu den restlichen Proben vorzeitiges Versagen.
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Abbildung 5.26: Bruchflächen der Belichtungsstrategie Schachbrett 4mm (A) und
Versatzfüll (B und C) mit geringsten Bruchdehnungen (beide ca. 3,5%), begründet durch
die dargestellten Beschichtungsfehler (REM, SE).
Die Bruchfläche der Probe mit der höchsten Dehnung bei Versagen (23%, Streifen) zeigt
einen transkristallinen Gleit-/Wabenbruch (Abbildung 5.27 A und B). Die Scherlippen,
die die innere Bruchfläche flankieren und die tiefen, ausgeprägten Waben machen die hohe
plastische Verformung deutlich. Je höher die Belastung ist, desto größer werden die Waben
durch das Verbinden und Vergrößern von kleineren Waben. Die für duktile Materialien
typischen Wabenstrukturen entstehen durch Hohlräume, wenn Versetzungen am Gleiten
gehindert werden und es zu einem Versetzungsaufstau (beispielsweise an Korngrenzen)
kommt. Steigt die plastische Verformung weiter an, führt dies zur Bildung von Wänden
zwischen diesem Hohlraum, die mit der Zeit einschnüren. Sehr tiefe Waben sind somit
Zeichen für eine hohe Duktilität [149–151]. In tiefen Waben sind deutliche Gleitspuren
und nicht aufgeschmolzene Pulverpartikel erkennbar (Abbildung 5.27 A und C). Offenbar
ist es möglich, trotz Baufehlern hohe Dehnwerte zu erreichen.
Eine gefügebedingte Verfestigung oder Abnahme der Duktilität, wie sie in Kapitel 5.3.3
angesprochen wird, kann nicht beobachtet werden, so dass angenommen werden muss,
dass der Anteil an ω-Phase für diesen Effekt zu gering ist (< 25-30%).
Abbildung 5.27: Bruchfläche der Proben (Streifen) mit der höchsten Bruchdehnung (ca.
23%) und die daraus resultierenden Charakteristika (Scherlippen/Gleitspuren) (REM,
SE).
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5.3.6 Auswirkung konventioneller Wärmebehandlung auf das
SLM-Gefüge
SLM-Proben wurden der Wärmebehandlung STA ( Abbildung 2.3) unterzogen, um die
Wirkung einer konventionellen Wärmebehandlungsmethode auf das SLM-Gefüge zu unter-
suchen. STA wurde ausgewählt, da bei der Wärmebehandlung BASCA durch das Glühen
oberhalb der β-Transustemperatur Kornwachstumsvorgänge im β-Gefüge auftreten können,
so dass diese das SLM-Gefüge zu stark verändert hätten.
Phasenzusammensetzung
Das Glühen im α/β-Phasengebiet und das anschließende Auslagern erzeugt ein zweiphasiges
Gefüge, bestehend aus der β-Phase (Im3m) und der α-Phase (P63/mmc) (Abbildung 5.28).
Gefüge
Durch die Wärmebehandlung kommt es zur Entstehung der α-Phase im Gefüge. Diese bildet
sich einerseits in den Körnern der β-Phase, aber auch an deren Korngrenzen (Abbildung
5.29). In beiden Fällen tritt die α-Phase als breite Platten auf, die durch eine Länge von
bis zu 10 µm und einer Dicke bis circa 2 µm charakterisiert sind. Teilweise kommt es an den
β-Korngrenzen auch zu größeren Ausscheidungen der α-Phase. Die Dicke beträgt dabei bis
zu 20µm. Generell wird dieser Effekt auch als „Halsketten”-Gefüge bezeichnet [13]. Das
verstärkte Auftreten von Korngrenzen-α wirkt sich extrem kritisch auf die mechanischen
Eigenschaften unter Zugbelastung aus, da diese Morphologie oftmals risseinleitend wirkt.
Die via Flächenanalyse ermittelten Phasenanteile belaufen sich auf circa 42Volumen-%
für die β-Phase und 58Volumen-% für die α-Phase. Durch das vermehrte Vorkommen
der α-Phase an den Korngrenzen kann festgehalten werden, dass sich konventionelle
Wärmebehandlungen nur bedingt auf additiv gefertigte Bauteile anwenden lassen.
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Abbildung 5.28: Röntgendiffraktogramm des Gefüges der SLM-Probe mit angeschlosse-
ner Wärmebehandlung STA.
Abbildung 5.29: Gefüge der SLM-Probe mit angeschlossener Wärmebehandlung STA,
gut erkennbar sind die Ausscheidungen der α-Phase an den Korngrenzen und als Platten
in den Körnern der β-Phase (REM, BSE).
5.4 Einfluss eines beheizten Substrates auf das
Gefüge und die mechanischen Eigenschaften
Unter Verwendung der Belichtungsschraffur Schachbrett 4mm fand die Herstellung von
SLM-Proben mit Substratheizung (Temperatur 500 °C) statt. Im Folgenden sind die
Proben, die ohne Substratheizung prozessiert wurden, als „SLM“ und die Proben, die mit
Substratheizung (SH) gefertigt wurden, als „SLM SH500“ bezeichnet.
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5.4.1 Auswirkung auf die relative Dichte
Die relative Dichte des Probenzustandes SLM SH500 wurde nach dem Archimedes Prinzip
ermittelt und liegt mit 99% nur geringfügig unterhalb der relativen Dichte der vergleich-
baren SLM-Probe (99,9%). Die erhöhte Temperatur hatte demnach nur einen geringen
Einfluss auf das Prozessfenster.
5.4.2 Chemische Zusammensetzung und Sauerstoffgehalt
Der Einsatz der Substratheizung hat auf den Sauerstoffgehalt keinen Einfluss, auch ein
mögliches Abdampfen kann nicht festgestellt werden (Tabelle 5.7). Der Wasserstoffgehalt
des SLM-Probenzustandes liegt mit circa 55 ppm deutlich unterhalb des Maximalwertes
(100 ppm) [86]. Jedoch konnte er für den SLM SH500-Probenzustand aufgrund zu großer
Streuung der Messwerte nicht eindeutig bestimmt werden und lag dabei teilweise mit
137 ppm oberhalb der Anforderungen.





Al 5,160± 0,047 5,240± 0,099
V 5,070± 0,013 5,120± 0,008
Mo 5,010± 0,049 5,090± 0,018
Cr 2,810± 0,028 2,710± 0,007
O2 0,153± 0,001 0,165± 0,006
H2 54,6 ppm± 5,5 ppm 137/76,3/34,8 ppm
Fe 0,300 0,270± 0,005
5.4.3 Phasenzusammensetzung
Das Röntgendiffraktogramm der SLM-Probe zeigt nur Reflexe der β-Phase (Im3m). Anzei-
chen für eine zweite Phase sind in diesem Fall nicht zu erkennen (Abbildung 5.30). Dagegen
sind im Diffraktogramm der SLM SH500-Probe neben den Reflexlagen der β-Phase auch
Reflexe einer zweiten, hexagonalen Phase deutlich zu sehen. Es ist anzunehmen, dass
diese der α-Phase (P63/mmc) zuordenbar sind. Hinweise für eine dritte Phase im SLM
SH500-Probenzustand sind nicht erkennbar. Die theoretischen Reflexlagen der ω-Phase
(Dreieck Symbol) sind dahingehend angegeben.
Die Phasenanteile beider Zustände wurden anhand der Rietveld-Methode bestimmt. Die
Textur des Materials (näheres in Abschnitt 5.4.6) erschwert diese Art der Analyse jedoch,
so dass die angegebenen Werte nur als Richtungswerte zu betrachten sind. Der Massen-
anteil der β-Phase beträgt 48%, der Massenanteil der α-Phase am Gefüge somit 52%
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(Tabelle 5.8). Aufgrund der Menge an Elementen (V, Mo, Cr), die eine martensitische
Umwandlung beziehungsweise die Bildung der α’-Phase unterdrücken, ist ein Vorkommen
dieser Phase unwahrscheinlich [3]. Der hohe Anteil der α-Phase sowie deren kleine Kristallit-
größe, sichtbar durch die starke Reflexverbreiterung, erzeugt starke Mikroeigenspannungen
in der Matrix, die der Grund für die Reflexverbreiterung der β-Phase sind.






































Abbildung 5.30: Vergleich der Röntgendiffraktogramme der SLM und SLM SH500
Probe (Würfel, 180mm/s, 100W, 5% Schmelzbahnüberlappung, Längsschnitt, Mo-Kα1,
Transmission).
Vergleicht man die Reflexlagen der beiden Probenzustände miteinander, fällt zudem auf,
dass die Reflexlagen der β-Phase in der SLM-Probe zu kleineren Winkeln verschoben sind.
Durch die Bildung der α-Phase während des Bauprozesses unter Verwendung der Substrat-
heizung kommt es durch Keimbildung und Kristallwachstum zu Entmischungen im Gefüge.
Dabei diffundiert Aluminium als α-stabilisierendes Element in die neu gebildete α-Phase.
Bei einer martensitischen Phasenumwandlung wären diese Art von Reflexverschiebungen
nicht vorhanden. In der SLM-Probe wird die α-Phasenbildung dagegen unterdrückt und
es findet eine Übersättigung der Elementarzelle der β-Phase statt, da Aluminium in die
Elementarzelle der β-Phase integriert werden muss. Diese Übersättigung spiegelt sich im
größeren Gitterparameter a der Elementarzelle der β-Phase wider (3.275Å im Vergleich
zu 3.226Å, siehe Tabelle 5.8). Die verbreiterten Reflexe der α-Phase im Diffraktogramm
der SLM SH500-Probe sind ein Hinweis auf eine sehr geringe Kristallitgröße. Beide Pro-
benzustände sind zudem vorzugsorientiert, was auch schon hinsichtlich der SLM-Probe in
Kapitel 5.3.4 anhand Elektronenrückstreubeugung gezeigt werden konnte. Zusätzlich ist bei
beiden Probenzuständen durch die unterschiedliche Orientierung der Kristallite (SLM und
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SLM SH500) und die Bildung von Ausscheidungen (SLM SH500) mit Mikrospannungen
(Eigenspannungen zweiter und dritter Art) zu rechnen [119].
Tabelle 5.8: Röntgenographisch ermittelte Anteile der α-Phase und der β-Phase sowie




[Masseanteil in %] 0 52
Anteil β-Phase
[Massenanteil in %] 100 48
Gitterparameter a (α-Phase) [Å] - 2.933
Gitterparameter c (α-Phase) [Å] - 4.659
Gitterparameter a (β-Phase) [Å] 3.275 3.226
5.4.4 Kornmorphologie und Korngrößenverteilung des
Makrogefüges
Das Makrogefüge des SLM SH500-Probenzustandes, analysiert mittels Elektronenrückstreu-
beugung, ist in Abbildung 5.31 A und B wiedergegeben. Trotz der Mehrphasigkeit des
Gefüges konnte eine hohe Indizierungsrate erreicht werden, indem die Anzahl der zu indi-
zierenden Bänder heraufgesetzt wurde. Die Qualität der Beugungsmuster der SLM SH500
Proben war im Vergleich zum SLM-Zustand deutlich schlechter, begründet vor allem durch
ein sehr hohes Untergrundrauschen. Dies wird anscheinend hervorgerufen durch die im
Anregungsvolumen (circa 100 nm3) vorhandenen verschieden-orientierte Ausscheidungen
der α-Phase in einer β-Matrix, deren Beugungsmuster deutlich besser zu indizieren waren.
Das Makrogefüge weist eine typische SLM-Kornstruktur auf [70, 113, 114]. Lange, in
Baurichtung gestreckte Körner mit einem hohen Aspektverhältnis (Breite < 100 µm, Länge
mehrere Millimeter) dominieren das Gefüge parallel zur Baurichtung. Grobkornbereiche
und Inseln mit feineren Körnern sind zu erkennen und weisen eine irreguläre Kornform mit
teilweise stark zerfransten Korngrenzen auf. Es bestehen deutliche Ähnlichkeiten zu dem
Probenzustand SLM. Zellulare Strukturen, wie sie in anderen additiv hergestellten Titanle-
gierungen vorkommen und auch für den SLM-Zustand festgestellt wurden (Kapitel 5.3.3),
sind nicht erkennbar [75, 143].
In Abbildung 5.31 C ist die mittlere lokale Fehlorientierung (parallel zur Baurichtung)
abgebildet, die den mittleren Orientierungsunterschied eines einzelnen Messpunktes zu
seinen acht Nachbarpunkten widerspiegelt. Großwinkelkorngrenzen (≥ 15°) sind als rote Li-
nien dargestellt. Gelbe bis grünliche Bereiche geben Kleinwinkelkorngrenzen (< 15°) wieder.
Diese Versetzungsanhäufungen beziehungsweise Versetzungswände sind dabei parallel zur
Baurichtung ausgerichtet. Wie schon in Kapitel 5.3.3 dargestellt, entstehen durch die im
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Prozess auftretende Rascherstarrung thermisch-induzierte Mikroeigenspannungen. Diese
resultieren aus dem thermischen Gradienten im Quer- und Längsschnitt sowie generell von
Mikroeigenspannungen beim epitaktischen Wachstum zwischen den Körnern [122]. Zur
Kompensation dieser Spannungsfelder entstehen durch Umordnung bei Erholungsvorgän-
gen während des Bauprozesses die Versetzungswände [152]. Die Erholung ist ein thermisch
aktivierter Vorgang, der keine Inkubationszeit benötigt und dessen Auswirkungen schon
bei kleineren Glühzeiten erkennbar sind [122]. Für die Legierung VT22, die eine ähnliche
chemische Zusammensetzung aufweist, wird die Erholungstemperatur mit 820 °C, also
circa 40K unterhalb der β-Transustemperatur, angegeben [153].
Abbildung 5.31: Typische Kornmorphologie der SLM SH500 Probe in Falschfarbendar-
stellung (EBSD): (A) Senkrecht zur Baurichtung und (B) parallel zur Baurichtung. In
(C) ist die mittlere lokale Fehlorientierung der Probe von (B) wiedergegeben, Korngrenzen
sind als rote Linien dargestellt, Kleinwinkelkorngrenzen als gelb bis grünliche Bereiche
abhängig vom Orientierungsunterschied (EBSD).
Die Kornmorphologie ist bestimmt durch das auftretende epitaktische Wachstum und
die speziellen Erstarrungsumstände, wie das iterative Auf- und Umschmelzen der Schichten
und den hohen Erstarrungsraten [64, 102]. Die Richtung des höchsten Temperaturgradi-
enten im Schmelzpool ändert sich aufgrund der Rotation der Belichtungsebene und der
tropfenartigen Form des Schmelzpools in jedem Beschichtungsschritt [64]. Durch den Ein-
satz der Substratheizung entstehen in Baurichtung größere Körner (Tabelle 5.9). Dies zeigt
sich in der Flächenanalyse (533µm zu 228µm), den Sehnenlängen (73 µm zu 42µm) und
der mittleren Korngröße und wird berechnet anhand der Korngrenzenanalyse (109 µm zu
41µm). Senkrecht zur Baurichtung ist ein ähnliches Verhalten zu erkennen. Die ermittelten
Sehnenlängen sowie die berechnete mittlere Korngröße aus der Korngrenzenanalyse (44 µm
zu 41 µm) machen eine leichte Vergröberung deutlich wohingegen die Flächenanalyse zu
einer leicht geringeren Korngröße (163µm zu 175 µm) führt. Diese Divergenzen können
mit den Unterschieden der Gewichtung des jeweiligen Messverfahrens begründet werden.
Einzelne größere Körner sind in der flächengewichteten Flächenanalyse in der Lage, die
Korngröße mehr zu beeinflussen als in der Linien- und Grenzflächenanalyse. Nichtsdesto-
trotz kann festgehalten werden, dass in Baurichtung eine Kornvergröberung stattfindet,
die sich ebenso in einer verstärkten Kornstreckung (2,3 zu 1,8) widerspiegelt.
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Tabelle 5.9: Die ermittelten Kennwerte der Flächen-, Linien- und Korngrenzenanalyse
des SLM und SLM SH500-Probenzustandes im Vergleich.
SLM SLMSH500
Flächenanalyse nach Flächenwichtung
Längsschliff [µm] 228± 62 533± 214
Querschliff [µm] 175± 37 163± 36
Linienanalyse Längs
mtl. Sehnenlänge in X [μm] 22± 3 37± 4
Streuung 15< s<23 8< s<39
mtl. Sehnenlänge in Z [μm] 42± 8 73± 13
Streuung 49< s<67 28< s<131
Linienanalyse Quer
mtl. Sehnenlänge in X [μm] 25± 5 31± 2
Streuung 17< s<30 29< s<33
mtl. Sehnenlänge in Y [μm] 24± 4 29± 3
Streuung 18< s<28 23< s<32
Streckung in Baurichtung 1,8 2,3
berechn. mtl. Korndurchmesser [μm] 28 52
Korngrenzenanalyse Längs
mtl. Korngröße l̄ [µm] 41± 10 109± 40
Korngrenzenanalyse Quer
mtl. Korngröße l̄ [µm] 41± 7 44± 7
Auch in der Probe, die mittels Substratheizung hergestellt wurde, ist ein bimodales
Gefüge vorzufinden. In Abbildung 5.31 (rote Balken) sind die vorhandenen Korngrößen
in Abhängigkeit ihres Flächenanteils dargestellt. Ein hoher Anteil an kleineren Körnern
(Bereich bis 100µm) ist neben sehr großen Körnern aufzufinden. Es wirken die gleichen
Wachstumsmechanismen wie bei der SLM-Probe. Zusätzlich zur anzahlgewichteten ist die
flächengewichtete Häufigkeitsverteilung (schwarze Balken in Abbildung 5.31) aufgetragen.
Diese offenbart, dass wenige sehr große Körner das Gefüge dominieren.
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Abbildung 5.32: Beispielhafte Verteilung gemessener Korngrößen des SLM SH500-
Probenzustandes parallel zur Baurichtung, gewichtet jeweils nach Fläche (Flächenanteil,
rot) und nach Anzahl (relative Häufigkeit, schwarz).
5.4.5 Ausscheidungsbildung der α-Phase während des
Bauprozesses
In den Abbildungen 5.34 A und B sind die Ausscheidungen der zweiten Phase, die durch die
Röntgenanalyse (Kapitel 5.4.3) und die Elektronenrückstreubeugung (Abbildungen 5.34 C
und D) als α-Phase identifiziert werden kann, deutlich zu erkennen. Aufgrund des hohen
Anteils der α-Phase kann von einem Dual-Phasen- beziehungsweise Durchdringungsgefüge
gesprochen werden [119, 122]. Bei längerer Bauzeit vergröbern sich die Ausscheidungen
und der Phasengehalt steigt (Vergleich Abbildungen 5.34 A und B). Eine detaillierte
Betrachtung des Einflusses der Bau- beziehungsweise Prozesszeit auf die Phasenverteilung
befindet sich in Kapitel 5.4.8.
Betrachtet man die Entstehung der α-Phase im Allgemeinen, kann festgehalten werden,
dass diese sich während des langsamen Abkühlens (beispielsweise Ofenabkühlung) aus
dem Gebiet der β-Phase beim Halten im α/β-Gebiet (primäres-α) oder im Rahmen von
Auslagerungsvorgängen im Temperaturbereich kurz unterhalb der β-Transustemperatur
(sekundäres-α) formt [5, 154]. Neben Zeit und Temperatur haben die β-stabilisierenden
Elemente wie Molybdän, Vanadium, Eisen und Mangan einen erheblichen Einfluss auf die
Diffusion und somit auf die Phasenbildung [5].
Unter Rücksichtnahme der Erstarrungs- und Abkühlbedingungen im SLM-Verfahren,kann
angenommen werden, dass der Werkstoff nach der Erstarrung mit hoher Geschwindigkeit
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das β-Phasengebiet und die β-Transustemperatur passiert. Durch die eingeschaltete Sub-
stratheizung verbleibt das Material allerdings während des verbleibenden Bauprozesses bei
einer erhöhten Temperatur von circa 400-500 °C im α/β-Gebiet, auch wenn in Baurichtung
ein gewisser Wärmeverlust zu erwarten ist, so dass es zur Bildung der α-Phase kommt. Diese
tritt sowohl in den Körnern mit plattenartiger Morphologie, in der Regel als Pfeilspitze
(Winkel 60°) oder Dreieck angeordnet, als auch an den Korngrenzen (Korngrenzen-α) ho-
mogen verteilt auf. Die Feinheit des Korngrenzen-α und die generell geringen Abmessungen
der α-Phase im Korn (~50 nm in der Dicke) in Abbildung 5.34 A deuten auf eine hohe
Abkühlgeschwindigkeit hin [21, 26]. Kar et. al untersuchten den Zusammenhang zwischen
der Abkühlrate und der Dicke der Ausscheidungen der α-Phase und konnten nachweisen,
dass eine sich verringernde Abkühlrate eine ansteigende Dicke beziehungsweise Länge der
genannten Ausscheidungen nach sich zieht [155]. Durch eine geringe Abkühlrate wird nun
die Diffusion des α-stabilisierenden Elementes Aluminium erheblich verbessert [155]. In
Abbildung 5.34 B ist eine deutliche Vergröberung der Ausscheidungen sowie ein Anstieg
des Phasenanteils zu erkennen. Beide Veränderungen beruhen auf einer Kombination
von längerer Bauzeit hervorgerufen durch ein größeres Probenvolumen und verringerter
Abkühlrate herbeigeführt infolge der größeren, abzuführenden Wärmemenge.
Die Geometrie und die Verteilung der entstandenen α-Phase lassen darauf schließen, dass
die Entstehung der Ausscheidungen auf einer fein verteilten ω-Phase beruht, die während
des Abkühlprozesses entstanden ist (Abbildung 5.33) und auch im Kapitel 5.3.3 für die
SLM-Proben teilweise nachgewiesen werden konnte [1, 26, 156, 157]. Somit scheinen sich
die Ausscheidungen der α-Phase ausgehend von einer athermischen gebildeten ω-Phase
zu bilden. Die dreiecks- oder pfeilspitzenartige Erscheinung der α-Phase entsteht aus
der Ebenenbeziehung der β-Phase (Abbildung 5.34). Jones et al. identifizierten sie als
{110}β-Ebenen, die in einem Winkel von 60° zueinander stehen [156].
Bezüglich des vorhandenen Korngrenzen-α ist festzustellen, dass einerseits eine Ausbil-
dung beim Abkühlen aus dem Gebiet der β-Phase möglich ist [20, 27]. Andererseits kann
Korngrenzen-α jedoch ebenso bei Auslagerungsvorgängen auftreten, was sowohl für Ti-5553
als auch für andere metastabile β-Titanlegierungen beobachtet werden konnte [26, 158].
Korngrenzen-α kann sowohl kontinuierlich als auch diskontinuierlich vorkommen. Es wird
angenommen, dass dies mit der Orientierungsbeziehung der jeweiligen Körner untereinan-
der begründet werden kann [21].
Anhand dieser Erkenntnisse und Beobachtungen aus den vorliegenden Gefügeaufnahmen
sind die angenommen Abkühlbedingungen im SLM-Prozess mit Substratheizung schema-
tisch in Abbildung 5.33 dargestellt. Zusätzlich kann angenommen werden, dass das Bauteil
eine ungefähre Temperatur von 500 °C aufweist, auch wenn ein Wärmeverlust über die
Bauhöhe durch die Entfernung zum beheizten Substrat anzunehmen ist. Ermöglicht wird
dies durch den Aspekt, dass bei jedem Aufschmelzvorgang eine Energiezufuhr durch den
Laser stattfindet.
81
5 Prozessierung von Ti-5553 mittels selektiven Laserschmelzens
Abbildung 5.33: Schematische Darstellung der Abkühlvorgänge in den SLM SH500
Proben.
Abbildung 5.34: Verteilung und Auftreten der Ausscheidungen (Massenanteil in %) der
α-Phase in einer Probe mit (A) 90min Bauzeit (REM, BSE) und (B) 300min Bauzeit
(REM, BSE), jeweils 4mm vom Substrat entfernt. (C) α-Platten (SE, grün), an denen (D)
eine Elektronenrückstreubeugung durchgeführt wurde, eingebettet in eine β-Matrix (rot).
Abbildung 5.35 A zeigt das TEM-Hellfeld-Bild eines ausgewählten Bereiches mit α-
Platten eingebettet in die β-Matrix. Das dazugehörige charakteristische Beugungsmuster
ist in Abbildung 5.35 B zu sehen. Reflexe der α und β-Phase zusammen mit den korre-
spondierenden Doppelreflexen sind in Abbildung 5.35 B und C zu erkennen, auch hier
sind keine Hinweise auf das Vorhandensein der ω-Phase zu finden. Zusätzlich wurde eine
energiedispersive Röntgenspektroskopie durchgeführt, um die Aufteilung der Elemente,
die die α-Phase (Al) und die β-Phase (V, Mo) unterstützen, darzustellen (Abbildung 5.36).
Die martensitische Umwandlung ist ein diffusionsloser Umklappvorgang des Kristallgit-
ters, eine Elementseparierung findet somit nicht statt. Wie bereits erwähnt, kann es bei
der Bildung der α-Phase zum vorherigen Auftreten der ω-Phase (~2-20 nm, elliptische
Morphologie) kommen [18]. Die Phasenumwandlung folgt normalerweise nachstehendem
Ablauf β→ β+ω→ β+ α, ohne dass dabei Rückstände der ω-Phase zurückbleiben [159].
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Beugungsreflexe oder andere Hinweise auf das Vorhandensein der ω-Phase konnten nicht
gefunden werden. Die Phasenumwandlung scheint vollständig abgelaufen zu sein.
Abbildung 5.35: (A) Hellfeld TEM-Aufnahme einer SLM SH500-Probe mit dem (B)
Beugungsmuster einer Elektronenbeugung an der gestrichelten Fläche aus (A), (C) die
Reflexe der β sowie drei α Varianten ergeben die Indizierung der Reflexe aus (B).
Abbildung 5.36: Mapping einer energiedispersiven Röntgenspektroskopie der markier-
ten Region (weißes Quadrat) aus Abbildung 5.35, die die Matrix, angereichert an β-
stabilisierenden Elementen, zusammen mit der α-Phase zeigt (TEM, EDX).
5.4.6 Auswirkungen auf die Bildung einer Vorzugsorientierung
des Makrogefüges
In Abbildung 5.37 ist die inverse Polfigur des SLM SH500-Probenzustandes zusammen
mit der dazugehörigen Polfigur sowie zum Vergleich die Polfigur des SLM-Zustandes
dargestellt. Zu sehen sind die Orientierungen hinsichtlich der Aufbaurichtung (Z-Achse).
Generell ist eine Würfeltextur im Gefüge zu erkennen bei der die <100> Richtung parallel
zur Baurichtung (Z-Achse) ausgerichtet ist. Die Intensität der Textur des SLM SH500-
Probenzustandes entspricht dabei dem zehnfachen der durchschnittlichen Intensität (m.u.d.)
im Vergleich zur SLM-Probe, bei der die Vorzugsorientierung nur das siebenfache der
durchschnittlichen Intensität (m.u.d.) aufzeigt. Die Substratheizung verstärkt somit die
Textur. Li et al. konnten einen ähnlichen Effekt beim Prozessieren der Legierung Ti-48Al-
2Cr-5Nb durch SLM mit einem beheizten Substrat beobachten [64]. Im Allgemeinen verhält
sich die kristallographische Orientierung jedoch analog zur SLM-Probe (leichte Verkippung
in Aufbaurichtung) sowie die Anordnung der Kristallite entlang des Wärmeflusses.
Durch die erhöhte Temperatur des bereits erstarrten Materials aufgrund der Substrattem-
peratur wird angenommen, dass ein Wärmefluss gleichmäßiger auftritt [160]. Gleichzeitig
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können sich die Atome durch verringerte Erstarrungsgeschwindigkeit besser in Richtung des
größten thermischen Gradienten anordnen und die Anzahl der Kristallbaufehler aufgrund
der weniger starken Unterkühlung sowie der erhöhten Diffusionsmöglichkeit ausheilen [122].
Die nicht auftretende zellulare Erstarrung kann als ein Indiz dafür gewertet werden. Die
Kombination aus diesen verschiedenen Mechanismen führt nun zu einer Kornvergröberung
(siehe Kapitel 5.4.4). Es ist daher anzunehmen, dass gleichzeitig auch größere Kristallite
entstehen, wodurch eine Vorzugsorientierung ebenso stärker zur Geltung kommt.
Abbildung 5.37: Die Orientierungen hinsichtlich der inversen Polfigur der SLM SH500-
Probe in Baurichtung zusammen mit den korrespondierenden Polfiguren im Vergleich zu
den Polfiguren der SLM-Probe (EBSD).
5.4.7 Mechanische Eigenschaften
Mikrohärte
Die Mikrohärte für den SLM und SLM SH500-Zustand wurde an einem Würfel (Kanten-
länge 8mm) entlang der Baurichtung gemessen. Dabei zeigt die SLM SH500-Probe eine
um circa 60% erhöhte Mikrohärte von 463HV0,2 im Vergleich zu 290HV0,2 des SLM
Probenzustandes (Tabelle 5.10). Der Unterschied zwischen dem SLM SH500 und SLM-
Probenzustand kann durch die Ausscheidungen der α-Phase begründet werden. Coakley et
al. dokumentierten sogar einen Härteanstieg von circa 85% durch die Ausscheidungen der
α-Phase [161].
Tabelle 5.10: Mikrohärte des SLM und SLM SH500-Zustandes (Würfel, 8mm Kanten-
länge) mit gleichartigen Gefügezuständen aus der Literatur.
Mikrohärte HV0,2 Mikrohärte HV0,2
SLM 290± 6
β-Glühen bei 903 °C (30min), WA [161] ca. 280
SLM SH500 463± 8
903 °C (30min), Wasserabschrecken,
300 °C (8 h), 500 °C (2 h), LK [161]
ca. 520
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Verhalten im Druckversuch bei konstanter Bauhöhe
Abbildung 5.38 zeigt die Ergebnisse der Druckversuche des SLM und SLM SH500-Zustandes
im Vergleich. Aufgrund der hohen Duktilität konnte ein maximale Druckfestigkeit für den
SLM-Zustand nicht ermittelt werden, so dass der Versuch bei einer Stauchung von 45%
abgebrochen wurde. An diesem Punkt betrug die Druckfestigkeit 1125MPa. Für den SLM
SH500-Probenzustand beträgt die maximale Druckfestigkeit bei einer Stauchung von 22%
circa 1600MPa. Bei dieser Stauchung erreicht die SLM-Probe eine Druckfestigkeit von ca.
1000MPa. Wie schon in Kapitel 5.3.3 erwähnt, dominiert im SLM-Zustand ein β-Gefüge
mit sehr großen Körnern (228µm im Längsschliff, Flächenwichtung in Flächenanalyse).
Dieses sehr duktile Verhalten (Versuch bei 45% Stauchung abgebrochen) lässt sich durch
die im Vergleich zum SLM SH500Zustand fehlenden Ausscheidungen erklären. Der SLM
SH500-Probenzustand ist zudem durch eine um 200MPa höhere Quetschgrenze von
1000MPa gekennzeichnet, mitunter werden sogar 1100MPa (schwarzer Pfeil) erreicht.
Die Fließkurve dieser Probe zeigt außerdem einen etwas steileren Verlauf im Bereich
der plastischen Verformung. Es ist anzunehmen, dass dies auf geringe Unterschiede im
Auftreten der α-Phase zurückzuführen ist. Betrachtet man die Quetschgrenze der SLM-
Probe (800MPa), dann liegt diese im Bereich vergleichbarer Gefügezustände aus der
Literatur (834MPa für β-geglühtes Ti-5553 [1]). Im Allgemeinen kann die höhere Festigkeit
der SLM SH500-Probe durch die hohe Dichte der fein verteilten α-Phase begründet
werden. Die somit verstärkt auftretenden inkohärenten Phasengrenzflächen wirken als
Barrieren für die Versetzungsbewegung [18]. Zusätzlich wird die Druckspannung durch die
Mischkristallverfestigung in der α und β-Phase erhöht.

























Abbildung 5.38: Mechanisches Verhalten bei einachsiger Belastung im Druck des SLM
und SLM SH500-Zustandes.
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Tabelle 5.11: Mechanisches Verhalten im Druck im Vergleich mit gleichartigen Gefügezu-
ständen aus der Literatur.
Zustand Quetschgrenze w. Druckspannung[MPa] w. Stauchung [%]
SLM [162] 800 1000(bei 22% Dehnung) bei 45% gestoppt





Mechanisches Verhalten bei einachsiger Belastung im Zug
Um das Verhalten bei einachsiger Belastung im Zug zu analysieren, wurden entsprechende
Untersuchungen an drei Proben im SLM SH500-Zustand durchgeführt (Abbildung 5.39).
Die maximale Zugspannung (1200MPa) und die maximale Dehnung (ca. 1,2%) wurden
für die Probe 2 bestimmt. Die beiden anderen Proben (1 und 3) versagten bei ca. 800MPa
und wiesen eine Dehnung von 0,8-0,9% auf. Vergleicht man die ermittelten Werte mit den
Mindestanforderungen (siehe Tabelle 5.12), so kommt es bei den getesteten Proben zu
einem vorzeitigen Versagen, da die minimale Dehnung von 5% nicht erreicht wird. Der
Mindestwert für die maximale Spannung (1100-1300MPa für die Zugfestigkeit) wird nur
von einer Probe (2) erreicht.
Die im Vergleich zum SLM-Probenzustand verringerte Duktilität und erhöhte Zugfes-
tigkeit kann, wie auch schon bei den Druckversuchen, den Ausscheidungen der α-Phase
zugeschrieben werden. Durch die vermutlich hohe Dichte an Ausscheidungen und das
Vorhandensein eines dünnen Netzes von α-Phase an den Korngrenzen (siehe Kapitel 5.4.4)
wird die Versetzungsbewegung erheblich behindert, was mit einem Verlust der Duktilität
und Verringerung der maximalen Festigkeit einhergeht [12]. Aufgrund der geringen plasti-
schen Verformung konnte die Streckgrenze nicht ermittelt werden. In Tabelle 5.12 sind
die Ergebnisse mit einer vergleichbaren Wärmebehandlung (Glühen im α/β-Phasengebiet,
anschließendes Auslagern bei 500 °C) aufgeführt. Die SLM SH500-Probe zeigt dahingehend
eine um 300MPa geringere Zugfestigkeit. Die Dehnung ist ebenso deutlich reduziert (1,2%
statt 3%). Allerdings muss bei der Einordnung der Ergebnisse auf die wahrscheinliche
Bildung eines inhomogenen Gefüges entlang der Baurichtung verwiesen werden. Vor allem
bei Geometrien mit einer sehr großen Ausdehnung in Baurichtung und einem geringen
Volumen in der Ebene ist aufgrund der jeweiligen unterschiedlichen Dauer der Temperatu-
reinwirkung mit einem Inhomogenitätseffekt zu rechnen. Dieses Phänomen wird in Kapitel
5.4.8 näher betrachtet.
Auf Grundlage der gemessenen Sauerstoffwerte aus Abschnitt 5.4.2 gibt es primär keinen
Hinweis auf eine sauerstoff- oder wasserstoffinduzierte Korngrenzenversprödung. Zwar
wurde der Grenzwert für den Wasserstoffgehalt bei einer Messung um 36 ppm überschritten.
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Allerdings ist nicht anzunehmen, dass damit ein derart dramatischer Verlust an Duktilität
verbunden ist. Campanelli et al. dokumentierten im Vergleich einen Verlust von 2,1% Deh-
nung bei einem Anstieg von 70 ppm auf 100 ppm Wasserstoff im Gefüge für die Legierung
Ti-5553 [163].


























Abbildung 5.39: Mechanisches Verhalten bei einachsiger Belastung im Zug des SLM
SH500-Zustandes.
Tabelle 5.12: Mechanisches Verhalten im Zug im Vergleich mit gleichartigen Gefügezu-






Mindestanforderung [15, 86] min.1000 1100-1300 min. 5
SLM ca. 800 780 14
SLM SH500 - 1200 1,2
Guss, geglüht bei 790 °C(2 h),
LK, 500 °C (3 h) [26] 1469 1513 3
Abbildung 5.40 zeigt die Bruchflächen der drei Zugversuchsproben. Die Rissausbrei-
tungsrichtung (1) ist mit einem Pfeil gekennzeichnet. Alle drei Proben weisen Merkmale
verschiedener Bruchmechanismen auf. Generell kann die Versagensform als Sprödbruch
beziehungsweise Gewaltbruch bezeichnet werden mit einem sehr geringen Anteil an plas-
tischer Verformung. Die Bruchflächen sind durch Anteile von transkristallinem (2) und
interkristallinem Bruch (3) gekennzeichnet [157, 164]. Zudem sind auf den Bruchflächen
schmale Bereiche (4) mit starker plastischer Verformung zu sehen, die senkrecht zueinander
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angeordnet sind. Womöglich bilden sich die Ausscheidungen entlang der Schmelzbahnen
aus, wodurch diese charakteristischen Strukturen auftreten. Generell entstehen bei Spröd-
brüchen Risse an Stellen im Gefüge, an denen Gleitvorgänge, also Versetzungsbewegungen
behindert werden und es zu einem Aufstau von Versetzungen kommt [165]. Der Grund
sind Unterschiede im plastischen Verformungsverhalten. Diese Risskeime entstehen in
diesem Fall zwischen den Ausscheidungen der α-Phase und der Matrix, können generell
aber auch an Korngrenzen oder Einschlüssen entstehen [149, 166]. Die Folge ist eine
instabile Rissausbreitung. Muss sich der Riss aufspalten, entsteht ein terrassenförmiges
Relief ähnlich dem der vorliegenden Bruchflächen (2). Das Auftreten von interkristallinen
Bruchmerkmalen ist ein Hinweis darauf, dass nur ein Teil der Korngrenzen versprödet
ist. Diese Versprödung ist auf die Existenz eines kontinuierlichen Saumes von α-Phase
an einigen Korngrenzen zurückzuführen, die schon in Kapitel 5.4.4 beschrieben wurde.
Das Auftreten von α-Korngrenzenausscheidungen ist ein entscheidender Faktor für den
Widerstand der Korngrenze gegenüber dem Risswachstum [167].
Abbildung 5.40: Bruchflächen der drei Zugproben im SLM SH500-Zustand mit gekenn-
zeichnetem Rissstart (Kreis) und Rissausbreitungsrichtung (1), Anteilen an interkristalli-
nen (2) und transkristallinen Gewaltbruch (3) (REM, SE).
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5.4.8 Die Ausscheidungsbildung in Abhängigkeit der Bauhöhe
Aufgrund der niedrigen Wärmeleitfähigkeit des Materials und der Situation, dass im
Prozess die gefertigten Bauteile nur von der Substratplatte beheizt werden, ist anzu-
nehmen, dass es entlang der Baurichtung während des Prozesses zu einem komplexen
Temperatur-Zeit-Verlauf kommt, der sich einerseits auf den thermischen Gradienten hin-
sichtlich Schmelze-erstarrtes Volumen und andererseits verkomplizierend auf die Pha-
senbildung auswirkt. Obgleich in den hergestellten Würfelproben eine Veränderung in
Baurichtung nicht beobachtet werden konnte, stellt sich die Frage, in welchem Maße
dies auch für einen Probekörper mit einem sehr hohen Aspektverhältnis zutrifft. Daher
wurde ein Stab mit der Länge 70mm und einem Durchmesser von 5mm hergestellt. Der
Fokus dieser Untersuchung lag daher in der Analyse der Phasenzusammensetzung und
der Ausscheidungsbildung in Abhängigkeit der Bauhöhe sowie deren Auswirkungen auf
das mechanische Verhalten. Die Entnahme von Zylindern für die mechanische Analyse
im Druck und Scheiben für die Untersuchung mittels Röntgendiffraktion erfolgte abwech-
selnd entlang der Aufbaurichtung. Ziel war es, eine Aussage über die Phasenbildung in
Baurichtung treffen zu können.
Analyse mittels Röntgendiffraktometrie
In Abbildung 5.41 sind exemplarisch vier verschiedene Röntgendiffraktogramme der SLM
SH500-Stabprobe dargestellt (siehe Anhang). Jedes Diffraktogramm bildet die Phasen-
zusammensetzung einer bestimmten Bauhöhe ab. Dies entspricht gleichzeitig auch einer
separaten Dauer, in der die Temperatur der Substratheizung auf diese Stelle im Gefüge ein-
wirkt hat. Generell sind die Proben des Stabes, wie alle anderen SLM-Proben, durch starke
Mikroeigenspannungen und Textureffekte geprägt, was die Berechnung der Phasenanteile
und der Gitterparameter erheblich erschwert. Im Vergleich weist die Probe mit 30mm
Bauhöhe den geringsten Anteil an Mikroeigenspannungen auf. Unter Annahme möglicher
Erholungsvorgänge durch die Erwärmung ist anzunehmen, dass die Mikroeigenspannungen
primär durch die Ausscheidungsbildung entstehen [119]. Deutlich wird dies zudem in
Unterschieden der Intensität der reflektierten Röntgenstrahlung zwischen den Proben mit
1mm und 70mm Bauhöhe, was sich negativ auf die Genauigkeit der Analyse auswirkt.
Die Veränderungen in den Reflexlagen der α”-Phase (Probe 1mm und 50mm) deuten auf
Unterschiede im Elementgehalt der Elementarzelle hin, die deren Größe beeinflussen.
89
5 Prozessierung von Ti-5553 mittels selektiven Laserschmelzens


















    ''
 
15 16 17 18 19 20 21 22 23 24 25
0















    ''
 
15 16 17 18 19 20 21 22 23 24 25
0
















   
   ''




















Abbildung 5.41: Vergleich unterschiedlicher Bauhöhen (1mm, 30mm, 50mm und 70mm)
aus einem hergestellten Stab hinsichtlich der gebeugten Röntgenstrahlung (Messung), der
Differenz zwischen Messung und Rietveld-Anpassung sowie der korrespondieren Reflexlagen
der α, α” und β-Phase (Querschnitt, Mo-Kα, Transmission).
Die Analyse anhand der Rietveld Methode ergab, dass alle untersuchten Proben als
Hauptbestandteil die kubisch-raumzentrierte β-Phase aufweisen. Die Bestimmung der
zweiten Phase gestaltete sich aufgrund von Mikroeigenspannungen und Gitterdefekten
deutlich schwieriger. Eine eindeutige Identifizierung war somit nicht möglich und die
erhaltenen Ergebnisse sind nur unter Vorbehalt zu diskutieren. Aufgrund dessen wurden
nachfolgend Untersuchungen mittels Transmissionselektronenmikroskopie durchgeführt .
Laut Rietveld-Analyse tritt als Ausscheidungsphase hauptsächliche die orthorhombische
α”-Phase (Cmcm) auf und nur in einer Probe ist zusätzlich die hexagonale α-Phase zu
finden.
In den Proben 1mm bis 40mm und 60mm kommt als zweite Phase die orthorhombische
α”-Phase (Cmcm) vor. Die hexagonale α-Phase ist nur in Probe 50mm eindeutig detektier-
bar. Die Phasenanteile sind in Abbildung 5.42 dargestellt. Mit steigender Bauhöhe erhöht
sich der Anteil der β-Phase von ca. 60% (1mm Bauhöhe) auf 100% (70mm Bauhöhe).
Der Anteil der Ausscheidungen der α”-Phase sinkt von ca. 40% (1mm Bauhöhe) auf 0%
(70mm Bauhöhe). Der Ausreißer für die Probe 20mm kann mit der niedrigen Intensität
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begründet werden, die sich negativ auf die Qualität der Rietveld-Analyse auswirken kann.
Die Phasenanteile machen ein gradiertes Gefüge in Abhängigkeit der Bauhöhe deutlich.
Die Unterschiede in der Dauer der erhöhten Temperatur, die auf die verschiedenen Bereiche
entlang der Bauhöhe wirkt, erzeugen diesen inhomogenen Gefügezustand. Probe 70mm
besteht als einzige Probe zu 100% aus β-Phase. Diese Probe bildet die letzten Schichten
im Herstellungsprozess ab. Eine für die Ausscheidungsbildungsprozesse ausreichend lange
Temperatureinwirkung hat hier noch nicht stattgefunden. Diese Ergebnisse stehen im
Gegensatz zur Würfelprobe aus Abbildung 5.30, bei der als Ausscheidungsphase nur die
α-Phase identifiziert wurde. Zur genauen Identifizierung fanden daher anschließend an zwei
Proben TEM-Untersuchungen statt.



























Abbildung 5.42: Massenanteile in % der α, α” und β-Phase der Stabprobe in Abhängigkeit
der Bauhöhe.
Analyse mittels Transmissionselektronenmikroskopie
Im Fokus der Untersuchung mittels Transmissionselektronenmikroskopie standen die
Proben mit 1mm und 30mm Bauhöhe aus der Analyse mittels Röntgenbeugung. Ziel
war es, die Kristallstruktur der plattenförmigen Ausscheidungsphase, α oder α”-Phase,
aufzuzeigen. In Abbildung 5.43 der Probe 1mm sind die Ausscheidungen, die anhand
der Röntgendiffraktometrie als α”-Phase identifiziert wurden (Abbildung 5.41), zu sehen.
Diese sind in einer Matrix aus Körnern der β-Phase eingebettet (Abbildung 5.44). Die
Ausscheidungen treten in drei unterschiedlichen Varianten auf:
• als größere Platten, die pfeilartig 60° zueinander angeordnet sind (Abbildung 5.43 A)
• als Platten, die 90° zueinander angeordnet sind (Abbildung 5.43 B)
• als Lamellen (Abbildung 5.43 C)
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Die genauen prozentualen Anteile jeder einzelnen Morphologie konnten nicht bestimmt
werden. Eine Unterscheidung zwischen α und α”-Phase mittels Elektronennanobeugung
war ebenso nicht möglich, da die entstehenden Reflexe kaum voneinander zu unterscheiden
sind. Vergleicht man die aufgenommenen mit den theoretischen Beugungsmustern, gibt
es stets übereinander liegende Reflexe (Abbildung 5.45). Beide Phasen weisen die gleiche
Morphologie auf und zeigen die gleichen Effekte bei der Beugung.
Abbildung 5.43: Auftreten der Ausscheidungen in der Probe 1mm als (A) Platten mit
einem Winkel von 60° und (B) in einem Winkel von 90° sowie als (C) Lamellen (TEM,
Hellfeld).
Abbildung 5.44: (A) Beugungsmuster einer Elektronenbeugung der Abbildung 5.43 B
mit den (B) korrespondierenden berechneten Beugungsmustern.
Abbildung 5.45: (A) Hellfeld TEM-Aufnahme der Platten aus der Probe 1mm zusammen
mit (B) einer Elektronennanobeugung an der markierten Stelle (roter Stern) mit den (C)
korrespondierenden berechneten Beugungsmustern.
Wie die Röntgenbeugung bereits vermuten ließ, ist das Gefüge der Probe 30mm ebenso
durch Ausscheidungen, eingebettet in einer Matrix aus β-Phase, gekennzeichnet (Abbil-
dung 5.46 A). Die Morphologie der Ausscheidungen kann ebenso wie in Probe 1mm als
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plattenförmig beschrieben werden. Die Anordnung zueinander erfolgt in einem Winkel von
90° (Abbildung 5.46 B). Lamellare Bereiche oder eine Zuordnung in einem Winkel von
60° können nicht beobachtet werden. Eine Unterscheidung zwischen α und α”-Phase war
analog zu Probe 1mm ebenso mittels Elektronennanobeugung, bei der die Beugung an
sehr kleinen Bereichen von bis zu 1 nm Durchmesser durchgeführt werden können, nicht
möglich (Abbildung 5.46 C und D) [168].
Die Abstände der Netzebenen der beobachteten Ausscheidungen wurden mittels FFT
(engl.: fast fourier transformation) bestimmt und ergaben sowohl für Probe 1mm als auch
für Probe 30mm einen Abstand von 0,226 nm (Abbildung 5.47). Auch unter Beachtung eines
gewissen Messfehlers liegen die gemessenen Werte jedoch zwischen den theoretischen Werten
der α (d [1111]=0,224 nm) und der α”-Phase (d [1121]=0,229 nm), so dass eine zweifelsfreie
Zuordnung nicht möglich ist.
Die Ergebnisse der energiedispersiven Röntgenspektroskopie1 an den Proben 1mm,
30mm und 50mm sind in Tabelle 5.13 aufgeführt. Durch die geringen Dimensionen der
Ausscheidungen und unter Beachtung der Probendicke sowie ihrem starken Auftreten ist
eine eindeutige separate Messung nicht möglich, wodurch stets eine Mischung aus Matrix
und Platten/Lamellen analysiert wird. In Probe 1mm zeigen EDX-Analysen im Matrixbe-
reich eine Tendenz zu einem erhöhten Gehalt an Vanadium, das β-stabilisierend wirkt. An
den Lamellen werden im Vergleich zur Nennzusammensetzung geringfügig kleinere Anteile
an Molybdän gemessen, ebenso weisen die Platten geringeren Vanadiumanteil auf. Bis auf
diesen Effekt kann von einer eindeutigen Elementseparierung nicht gesprochen werden.
Zusätzlich fällt auf, dass der Molybdängehalt geringer als in der Nennzusammensetzung ist.
Dies ist ein Anzeichen für eine inhomogene Elementverteilung im Gefüge. Ähnlich können
die Ergebnisse der Probe 30mm und 50mm beschrieben werden. Der größere Anteil an
Matrix gestattet eine differenzierte EDX-Analyse. Es kann festgehalten werden, dass die
Matrix an Vanadium und teilweise deutlich an Molybdän angereichert ist. Die Ausschei-
dungen enthalten jedoch ebenso Vanadium als β-stabilisierendes Element. Dahingehend
kann davon ausgegangen werden, dass es sich bei den untersuchten Bereichen um α”-Phase
handelt. Es lässt sich jedoch nicht ausschließen, dass die α-Phase lokal auftritt.
1Der Molybdän-Gehalt der Probe 50 mm konnte nicht bestimmt werden, da die Probe auf einem
Molybdän-Gitter befestigt war.
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Abbildung 5.46: (A),(B) Hellfeld TEM-Aufnahme der Platten aus der Probe 30mm
zusammen mit (C) einer Elektronennanobeugung an der markierten Stelle (roter Stern)
aus (B) mit den (D) korrespondierenden berechneten Beugungsmustern.
Abbildung 5.47: Hochauflösende TEM-Aufnahmen der Proben (A) 1mm und (B)
30mm, an denen die Netzebenenabstände der Ausscheidungen gemessen wurden (TEM,
Hellfeld).
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Tabelle 5.13: Ergebnisse der energiedispersiven Röntgenspektroskopie der Probe 1mm,
30mm und 50mm aus Abbildung 5.43, 5.48 und 5.49.
Ti Al V Mo Cr
Massenanteil in %
1m
m (1) Matrix 82,06 4,25 9,74 2,90 1,05
(2) Lamellen 84,55 4,24 4,37 3,84 3,00




(a) Matrix 69,68 3,74 11,98 10,45 4,15
(b) Platte 83,22 4,76 5,26 4,90 1,86
(c) Platte 85,71 4,40 4,96 3,45 1,48
(d) Matrix 79,92 4,19 8,89 4,46 2,54
50
m
m (x) Matrix 78,14 4,53 14,50 - 2,83
(y) Platte 85,52 5,18 8,57 - 0,73
(z) Platte 87,44 5,56 4,41 - 2,59
Abbildung 5.48: Messbereiche (rote Punkte) aus Tabelle 5.13 der energiedispersiven
Röntgenspektroskopie an (A) Probe 1mm und (B) Probe 30mm (TEM, Hellfeld).
Abbildung 5.49: Probe 50mm mit (A) senkrecht zueinander stehende Ausscheidungen
in der Matrix sowie (B) den Messbereichen (rote Punkte) aus Tabelle 5.13 der energiedi-
spersiven Röntgenspektroskopie (TEM, Hellfeld).
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Die angewendeten Analysemethoden ergaben, dass sowohl die Existenz der α- als auch
der α”-Phase möglich ist. Morphologie und Beugungsmuster zeigen keine Unterschiede
und erschweren die Zuordnung [169, 170]. Ein mögliches Auftreten der α”-Phase während
isothermen Haltens wurde von Aeby-Gautier et al. und Settefrati et al. für Ti-5553 bereits
dokumentiert [22, 134]. Diese Art der Entstehung ist in der Regel verbunden mit einer
Zersetzung der β-Phase und tritt teilweise vorangehend der Bildung der α-Phase auf
[22, 169]. Der Grund für diese partielle Zersetzung beziehungsweise Umwandlung von β in
α” können starke Eigenspannungen sein, die in SLM-Proben bereits beschrieben wurden
[23, 169]. Massenanteile von bis zu 46% α”-Phase am Gesamtgefüge (bei einer Haltezeit
von maximal 300min) konnten bereits beobachtet werden [134]. In der Regel wird die
Bildung der α”-Phase oftmals als Ergebnis einer spannungsinduzierten, martensitischen
Umwandlung angesehen. Die Morphologie wird stets als plattenartig charakterisiert.
Mechanisches Verhalten bei einachsiger Belastung im Druck
Um den Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften eines möglichen Gradienten bezüglich
der Ausscheidungen im Bauteil zu untersuchen, wurden Druckversuche in Abhängig-
keit von der Bauhöhe durchgeführt. Analog zu den Proben der Röntgenanalyse und
der TEM-Untersuchung unterscheidet sich jede Druckprobe hinsichtlich ihrer Zeit, der
sie der erhöhten Temperatur ausgesetzt war und repräsentiert dabei einen bestimmten
Wärmebehandlungszustand.
Die Ergebnisse sind in Abbildung 5.50 dargestellt. Probe Nummer 1 zeigt das mechanische
Verhalten des Bereiches, der unmittelbar zur Substratplatte verortet ist und somit die
ersten Schichten des Bauteils widerspiegelt. Die nachfolgenden Bereiche sind durchgehend
nummeriert. Die ersten drei Proben weisen ein deutlich sprödes Verhalten mit einer
maximalen Stauchung von 2 bis ca. 4% und einer Festigkeit von 1850MPa auf. Die
Proben vier und fünf zeigen ein deutlich duktileres Verhalten, da die Stauchung bis zum
Materialversagen auf circa 7% ansteigt. Die Druckfestigkeit fällt dabei auf 1750MPa.
Probe 6 ist dadurch gekennzeichnet, dass die duktile Matrix erheblich an Einfluss gewinnt
(Bruchstauchung circa 23%) und die Ausscheidungshärtung an Wirkung verliert. Die
Quetschgrenze fällt auf 1125MPa und die maximale Druckfestigkeit liegt nach einer
Verfestigung bei circa 1600MPa. Der Endbereich des Stabes (Probe 7) weist ein typisches
duktiles Verhalten bei ansteigender Druckspannung auf, begründet durch die Ausbauchung
des Probenquerschnittes. Im Bereich von 20-21% Stauchung kommt es nach einer deutlichen
Verfestigung zum Anstieg der Druckspannung auf ca. 1300MPa, die anschließend bei
stetiger Verformung, begründet durch die Ausbauchung, beibehalten wird.
Das mechanische Verhalten ändert sich von sehr spröde bis sehr duktil in Abhängigkeit
der Entnahmestelle. Dieser Wechsel kann einerseits mit den sich ändernden Phasenanteilen
begründet werden, der sich auch im Abfall des Elastizitätsmoduls widerspiegelt und
andererseits auch mit der Veränderung der Größe und der Morphologie der Ausscheidungen
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einher. Mit geringerem Ausscheidungsgehalt wird die Versetzungsbewegung weniger stark
behindert. Ein höheres Verformungsvermögen ist die Folge. Gemäß der Orowan-Beziehung
ist die Streckgrenze beziehungsweise im Druck die Quetschgrenze proportional d-1, wobei
d den Abstand zwischen zwei Partikeln kennzeichnet [122]. Die anhand Röntgenbeugung
ermittelte Variation des Anteils von α” wirkt sich ebenso auf das mechanische Verhalten
aus. Das verstärkte Auftreten der Ausscheidungen führt zu einer deutlichen Versprödung
des Werkstoffes. Bis zu einem gewissen Anteil kommt es zu einer Verfestigung mit noch
vorhandener Duktilität.
Abbildung 5.50: Druckversuche verschiedener Bereiche eines 7 cm langen Stabes in
Abhängigkeit der Bauhöhe entlang der Baurichtung (BR).
5.5 Auslagerung von SLM-Proben
Bei dieser Versuchsreihe wurden additiv hergestellte SLM-Würfelproben bei 500 °C mit
unterschiedlicher Dauer (200min, 300min und 400min) ausgelagert, um die Entstehung der
sekundären α-Phase zu untersuchen und, wenn möglich, mit dem Gefüge der Heizerproben
zu vergleichen.
Phasenanalyse
Die Diffraktogramme der Röntgenanalyse in Abbildung 5.51 zeigen ein zweiphasiges Gefüge
bestehend aus der β (Im3m) und der α-Phase (P63/mmc), die beim Auslagerungsprozess
entstanden ist.
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Im Hinblick auf die Phasenanteile, ermittelt anhand der Rietveld-Methode, überwiegt
die α-Phase. Diese hat bei einer Glühdauer von 200min den höchsten Massenanteil (65%).
Danach sinkt der Massenanteil auf 56%, um anschließend wieder auf 61% zu steigen
(Tabelle 5.14). Die Elementarzelle der α-Phase verändert sich dahingehend, dass der
Gitterparameter a von 2,933Å auf 2,931Å sinkt, wohingegen die Länge der c-Achse von
4,660Å auf 4,663Å steigt. Eine Streckung ist die Folge. Der Gitterparameter a der β-
Phase sinkt von 3,213Å auf 3,208Å, die Übersättigung der Elementarzelle aufgrund der
Diffusion von Aluminium in die α-Phase nimmt folglich ab. Die Rietveld-Analyse ergab
allerdings zudem, dass alle Proben eine Vorzugsorientierung aufweisen und durch starke
Mikroeigenspannungen gekennzeichnet sind, die mit zunehmender Glühzeit abnehmen.
Sowohl die Bestimmung der Phasengehalte als auch der Gitterparameter ist somit erschwert
und die Ergebnisse primär als Richtwerte zu sehen.

































Abbildung 5.51: Vergleich der Röntgendiffraktogramme der SLM-Proben mit verschie-
denen Auslagerungszeiten (200min, 300min, 400min) bei einer Auslagerungstemperatur
von 500 °C.
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[Masseanteil in %] 65 56 61
Anteil β-Phase
[Massenanteil in %] 35 44 39
Gitterparameter a
(α-Phase) [Å] 2,933 2,932 2,931
Gitterparameter c
(α-Phase) [Å] 4,660 4,661 4,663
Gitterparameter a
(β-Phase) [Å] 3,213 3,208 3,208
Gefügeaufnahmen
In den Gefügeaufnahmen der drei SLM-Proben mit verschiedenen Glühzeiten ist die α-Phase
deutlich zu sehen, die in die Matrix, bestehend aus β-Phase, eingebettet ist (Abbildung 5.52).
Das Erscheinungsbild der α-Phase ähnelt den Proben, die mittels Substratheizung als
fein verteilte, homogene Ausscheidung in Plattenform hergestellt wurden. Unterschiede
hinsichtlich der Größe, Verteilung und Anteil sind nicht optisch auszumachen, auch
wenn die Analyse mittels Röntgenbeugung eine Unterscheidung ergeben hat. Die feine
Verteilung der Ausscheidungen könnte einerseits durch die vorhandene athermisch-gebildete
ω-Phase (siehe Abschnitt 5.3.3) oder andererseits durch Ausscheidungen der isothermen
ω-Phase (sehr klein, ~10 nm), die beim Aufheizen entstanden sind, zustande kommen.
Beide Fälle sind die ideale Voraussetzung für die Genese von sekundärer α-Phase, da sie
als Keime für deren homogene und feine Verteilung bei Auslagerungsvorgängen fungieren
[5, 171]. Ansonsten findet die Keimbildung oftmals an den Korngrenzen statt, was zu einer
heterogenen Verteilung führt [5]. Der Ausscheidungsprozess selbst ist oftmals begrenzt
durch die Diffusion über größere Bereiche der stabilisierenden Elemente der β-Phase (in
diesem Fall: Mo, V, Cr) [5].
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Abbildung 5.52: Plattenartige Ausscheidungen der α-Phase nach 200, 300 und 400
Minuten Auslagern (REM, BSE).
Einfluss auf die Mikrohärte
Die Messungen der Mikrohärte ergeben für alle drei Glühzeiten ein annähernd gleiches
Härteniveau von ca. 495HV0,2 (Abbildung 5.53). Die Unterschiede sind minimal, jedoch
nicht signifikant abweichend. Insgesamt bewegt sich die Mikrohärte im selben Bereich wie
die Proben, die mittels Substratheizung hergestellt wurden (463HV0,2, entsprechend dazu
siehe Kapitel 5.4.7). Ähnliche Studien von Panza-Gios et al. zeigten, dass die Härte beim
Auslagern schnell anstieg und bereits nach ca. 30min ein konstantes Niveau erreichte, das






























Abbildung 5.53: Mikrohärteuntersuchungen an den Proben der verschiedenen Haltezeiten
(200min, 300min, 400min).
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5.6 Vergleich des SLM-Zustandes mit den
Wärmebehandlungen STA und BASCA
Zur besseren Einordnung der erzielten Ergebnisse, werden die SLM und SLM SH500-
Proben mit dem Gusszustand, einem Homogenisierungsglühen (900 °C, 1 h) und den
Wärmbehandlungszuständen STA und BASCA verglichen.
5.6.1 Die verschiedenen Gefügezustände
Phasenzusammensetzung
In Abbildung 5.54 sind die Röntgendiffraktogramme der einzelnen Wärmebehandlungen
aufgezeigt. Der Gusszustand zeigt ein reines β-Phasengefüge auf. Die Reflexe weißen eine
leichte Verbreiterung auf. Gründe für diesen Effekt können Konzentrationsunterschiede, eine
kleine Kristallitgröße, eine Texturkomponente und auch das Vorhandensein des Kα2-Reflex
sein.
Die Probe, die einem Homogenisierungsglühen unterzogen wurde, zeigt ein Gefüge
bestehend aus der β-Phase (Im3m). Der zweite Reflexe entsteht durch die nicht monochro-
matische Strahlung (Kα2-Reflex). Die Schärfe der Reflexe lässt auf ein Gefüge mit einer
sehr großen Kristallitgröße schließen. Die Reflexe der β-Phase sind bei beiden Zuständen
aufgrund der Verzerrung der Elementarzelle durch die Übersättung an α-stabilisierenden
Legierungselementen zu kleineren Winkeln verschoben. Die Wärmebehandlungen BASCA
und STA weisen ein zweiphasiges Gefüge, bestehend aus α und β-Phase, auf. In beiden
Fällen ist die α-Phase (P63/mmc) als Ausscheidung in eine β-Matrix eingebettet. Die
röntgenographische Untersuchung zeigt also, dass der SLM-Zustand der Legierung Ti-5553
mit dem Kokillenguss vergleichbar ist. Der SLM SH500-Zustand hingegen ist bezüglich
der Phasenzusammensetzung (α und β-Phase) eher den Wärmebehandlungen STA und
BASCA zuzuordnen.
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Abbildung 5.54: Vergleich der Röntgendiffraktogramme der verschiedenen Material-
zustände der Legierung Ti-5553 (Kokillenguss, Wärmbehandlungen BASCA und STA)
(Co-Kα, Reflektion).
Kornmorphologie
Das Gefüge des Kokillengusses im Ausgangszustand ist durch sehr große (bis in den
Millimeterbereich), globulare Körner geprägt (Abbildung 5.55). Seigerungen konnten nicht
festgestellt werden. Die Korngröße (ermittelt via flächengewichteter Flächenanalyse) wurde
durch das einstündige Homogenisierungsglühen bei 900 °C vergrößert. Das Gefüge des
Wärmebehandlungsverfahren BASCA ist durch Ausscheidungen der α-Phase bestimmt, die
beim Auslagern im α/β Phasengebiet plattenartig entstehen. Die Platten haben eine Dicke
von circa 500 nm bei einer Längenausdehnung von mehr als 10 µm. Der Äquivalenzdurch-
messer beträgt 1,58 µm nach Methode der Flächenanalyse. Insgesamt hat die α-Phase einen
Volumenanteil von circa 60% am Gesamtgefüge. Die Korngrößen der Matrix, bestehend
aus β-Phase, liegen durch das vorangestellte Homogenisierungsglühen im Millimeterbereich.
Durch das STA-Glühverfahren entstehen ebenfalls α-Ausscheidungen. Diese sind jedoch
im Gegensatz zum BASCA-Verfahren mit einer mittleren Korngröße von 0,38 µm nach
Flächenanalyse deutlich feiner. Der Volumenanteil am Gefüge beträgt circa 40%. Es ist je-
doch zu erwähnen, dass die Wärmebehandlungsverfahren grundsätzlich für die Anwendung
eines geschmiedeten Bauteils beziehungsweise für den Schmiedeprozess optimiert sind.
Dies ist auch daran festzustellen, dass globulare α-Ausscheidungen nach STA-Behandlung
des SLM-Zustandes gar nicht vorhanden sind. Daher ist ein Vergleich zwischen den additiv
hergestellten Proben und den hier genutzten konventionellen Wärmebehandlungen nur
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begrenzt möglich, da die Legierung sehr sensibel auf eine thermomechanische Behandlung
reagiert.
Abbildung 5.55: Gefüge der verschiedenen Glühzustände (Ausgangszustand Guss, Ho-
mogenisierungsglühen, BASCA, STA).
5.6.2 Einordnung der mechanischen Eigenschaften
Mikrohärte
In Abbildung 5.56 sind die Ergebnisse der Mikrohärteuntersuchungen wiedergegeben. Dem-
zufolge erzielt die SLM SH500-Probe mit 463HV0,2 die höchste Härte vor STA (394HV0,2)
und BASCA (347HV0,2). Der Gusszustand (273HV0,2) und die SLM-Probe (290HV0,2)
erreichen ein ähnliches Härteniveau. Beim Vergleich der Wärmebehandlungszustände spielt
vor allem die Größe der Ausscheidungen der α-Phase eine wichtige Rolle. Die BASCA-
Wärmebehandlung erzeugt deutlich größere Ausscheidungen, was sich trotz des höheren
Anteils an α-Phase offensichtlich negativ auf die Härte auswirkt. Die Ausscheidungen der
STA-Wärmebehandlung und der SLM SH500-Probe weisen ähnliche Größenverhältnisse
auf. Die Gründe für die höhere Härte der SLM SH500-Probe liegen in der geringeren Größe
der α-Ausscheidungen und einem vermutlich größeren Anteil an Mikroeigenspannungen.
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Abbildung 5.56: Mikrohärte der verschiedenen erzeugten Probenzustände der Legierung
Ti-5553 (SLM, SLM SH500, Gusszustand, Wärmbehandlungen BASCA und STA).
Verhalten bei einachsiger Belastung im Druck
Für die Einordnung der mechanischen Kennwerte wurden an den verschiedenen Material-
zuständen Druckversuche vorgenommen (Abbildung 5.57). Verglichen wurden das reine
Gussgefüge (Guss AZ) mit den anschließenden Wärmebehandlungsverfahren BASCA und
STA sowie mit dem SLM und SLM SH500-Zustand.
Das Gussgefüge zeichnet sich durch eine hohe Duktilität bei gleichzeitig geringer Fes-
tigkeit (750-850MPa bei 30% Stauchung) aus. Aufgrund der hohen Duktilität erfolgte
ein Abbruch der Versuche bei 35% Stauchung. Das mechanische Verhalten der Wärmebe-
handlungszustände STA und BASCA ist durch die Ausscheidungen der α-Phase geprägt.
Der BASCA-Zustand ist charakterisiert durch eine Festigkeit von ca. 1300MPa bei einer
Stauchung von 27%. Die Quetschgrenze beträgt circa 1100MPa. Durch die sehr fein
verteilten Ausscheidungen im STA-Zustand wird eine höhere Druckfestigkeit (1400MPa)
und eine gestiegene Quetschgrenze (um circa 200MPa) bei einer gleichzeitig geringeren
Stauchung (10%) erzielt. Die SLM-Probe ordnet sich hinsichtlich ihres mechanischen
Verhaltens entsprechend den Härtemessungen im Bereich des Gusszustandes ein. Sie weist
jedoch im direkten Vergleich eine höhere Quetschgrenze und eine gestiegene Druckfestigkeit
auf. Dies ist auf die kleinere Korngröße der SLM-Probe (circa 228 µm) zurückzuführen.
Das sehr duktile Verhalten des SLM-Zustandes ist ebenso auf das einphasige β-Gefüge
zurückzuführen. Dagegen ordnen sich die Druckproben des SLM SH500-Zustandes, ähnlich
den Mikrohärtemessungen, im Bereich der Wärmebehandlungen BASCA und STA ein. Die
SLM SH500-Proben zeigen jedoch eine deutlich höhere Druckfestigkeit (circa 1600MPa)
als der STA und BASCA-Zustand. Die Stauchung ist mit 20% mit dem BASCA-Zustand
vergleichbar. Die Quetschgrenze liegt ähnlich dem BASCA-Zustand bei ca. 1100MPa.
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Abbildung 5.57: Ergebnisse der Druckversuche im Vergleich der verschiedenen Gefüge-




Ein Kernpunkt im Anforderungsprofil für Legierungen im Luft- und Raumfahrtbereich ist
eine hohe spezifische Festigkeit, also die Kombination aus hoher Festigkeit und geringer
Dichte. Durch die Anwendung hochfester, metastabiler β-Titanlegierungen wie Ti-10V-
2Fe-3Al, Ti-15V-3Cr-3Al-3Sn und Ti-5Al-5V-5Mo-3Cr werden diese Ansprüche erfüllt.
Der Werkstoff Ti-5553 ist eine Schmiedelegierung, die durch eine mehrstufige thermome-
chanische Behandlung hinsichtlich der Belastungsansprüche im Gefüge eingestellt wird.
Ti-5553 erreicht durch die Kombination aus duktiler Matrix aus β-Phase und integrierter
Verstärkungsphase aus α-Ausscheidungen eine hohe Festigkeit. Prägnant sind jedoch die
Schwierigkeiten in der Verarbeitung, da Ti-5553 durch eine schlechte Zerspanbarkeit ge-
kennzeichnet ist. Die Anwendung additiver Herstellungsmethoden wie dem SLM-Verfahren
erlaubt die endkonturnahe Herstellung von Bauteilen und könnte als Möglichkeit in Be-
tracht gezogen werden, um den materialintensiven Zerspanungsprozess zu vermeiden. Der
Kerngedanke dieser Dissertation war daher die Überführung der Schmiedelegierung Ti-5553
auf das additive Herstellungsverfahren „Selektives Laserschmelzen” und die Untersuchung
des entstehenden Gefüges sowie der mechanischen Eigenschaften in Abhängigkeit der
verschiedenen Belichtungsstrategien und eines beheizten Substrates.
Durch eine Parameteroptimierung unter Verwendung von Einzelschmelzbahnen und
der Variation von Laserleistung, Lasergeschwindigkeit und Belichtungsstrategie konnten
Proben mit einer relativen Dichte von 99,9% mittels SLM-Verfahren prozessiert werden.
Die Untersuchung der auftretenden Porosität hinsichtlich Verteilung und Größe ergab,
dass der eingesetzten Belichtungsschraffur ein erheblicher Einfluss zugeschrieben wer-
den muss. Neben der Laserleistung und der Lasergeschwindigkeit ist die Einstellung des
optimalen Schraffurabstandes das erste Mittel der Wahl zur Vermeidung von Porosität
bei den unterschiedlichen Belichtungsstrategien. Den höchsten Anteil an größeren Poren
(d90 =71 µm) zeigt die Belichtungsstrategie 1mm, den geringsten Anteil die Belichtungs-
strategie Doppelbelichtung (d90 =35 µm). Den größten Anteil an sphärischen Poren zeigt
die Belichtungsstrategie Streifen, alle anderen Belichtungsschraffuren zeigen vorwiegend
flachere Hohlraumdefekte.
Die Verwendung der untersuchten Belichtungsstrategien Streifen, Doppelbelichtung,
Schachbrett 1mm, Schachbrett 4mm und Versatzfüll lässt in der Regel einphasigen
107
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β-Phasengefüge entstehen. Mitunter kommt es aufgrund hoher Erstarrungs- und Abküh-
lungsgeschwindigkeiten zur athermischen Bildung der hexagonalen ω-Phase. Vorstellbar
ist, dass es bei Bauteilen mit großem Volumen aufgrund der niedrigen Wärmeleitfähig-
keit zu einer schlechten Abführung der Wärme kommt. In Folge dessen tritt ein starkes
Aufheizen ein, dass zur Bildung der isothermischen ω-Phase führen kann. Hinsichtlich
der Kornmorphologie ist ein eindeutiger Einfluss der verschiedenen Belichtungsstrategien
auf die Korngröße zu erkennen, wobei es stets zur Entwicklung von in Baurichtung lang-
gestreckten Körnern kommt. Die Größenverteilung ist dabei bimodal und wird beeinflusst
durch epitaktisches Wachstum beziehungsweise den konkurrierenden Wachstumsmecha-
nismen bestehend aus der bevorzugten kristallographischen Wachstumsrichtung und des
höchsten Temperaturgradienten . Die Erstarrung ist als zellulär/zellulär-dendritisch zu
beschreiben.
Durch das epitaktische Wachstum kommt es zur Entwicklung einer Vorzugsorientierung
entlang der Aufbaurichtung entsprechend der bevorzugten <100> Wachstumsrichtung für
kubische Metalle.
Die Mikrohärte des erzeugten Probenzustandes beträgt 290HV0,2. Die Festigkeit bei
einachsiger Belastung im Zug beläuft sich auf 810MPa bei maximal 23% Dehnung. Der
Werkstoffzustand zeichnet sich durch eine erhöhte Duktilität aus, so dass die Druckversuche
bei 45% wahrer Stauchung abgebrochen wurden. Die Quetschgrenze beträgt 800MPa. Bei
einer wahren Stauchung von 15% beträgt die Druckfestigkeit 900MPa.
Durch die Anwendung eines beheizten Substrates während eines Teils der Versuche konnte
eine Art in-situ Wärmebehandlung geschaffen werden. Die relative Dichte dieser Proben
betrug 99%. Das Gefüge besteht dabei in der Regel aus zwei Phasen, der hexagonalen
α-Phase und der kubisch-raumzentrierten β-Phase.
Die Kornmorphologie beider Probenzustände (mit und ohne beheiztem Substrat) ähneln
sich stark. In beiden Fällen sind langgestreckte Körner in Baurichtung vorzufinden. Die
Ausscheidungen der α-Phase ist in die β-Phase (Matrix) eingebettet. Die Ausscheidungsmor-
phologie kann als dünn und plattenartig beschrieben werden. Bei Probengeometrien mit
größerem Bauvolumen beziehungsweise größerer Ausdehnung in Aufbaurichtung können
lokale Veränderungen in der Phasenzusammensetzung entstehen. Diese werden hervorge-
rufen durch verschiedene Haltezeiten und Unterschiede in der Temperatur wodurch die
Phasenbildung wiederum beeinflusst wurde. Dahingehend wurden starke Hinweise für die
Bildung der orthorhombischen α”-Phase gefunden.
Durch die Untersuchung der Probengeometrie mit Ausscheidungen der α-Phase konnte
gezeigt werden, dass die mechanischen Eigenschaften massiv beeinflusst werden. Die Mi-
krohärte steigt auf 463HV0,2. Die Quetschgrenze steigt auf 1000MPa und bei 15% wahrer
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Stauchung beträgt die wahre Druckfestigkeit 1600MPa. Die Festigkeit im Zug steigt auf
1200MPa an, wobei die Dehnung auf 1% drastisch abgesenkt wird.
Es kann festgehalten werden, dass die Applikation der Legierung Ti-5553 im Hinblick
auf das additive Fertigungsverfahren Selektives Laserschmelzen erfolgreich durchgeführt
werden konnte. Durch den Einsatz einer Substratheizung ist es möglich, eine Wärmebe-
handlung auszulösen, die Ausscheidungsvorgänge aktiviert. Das entstandene Gefüge zeigt
im Vergleich zum reinen SLM-Gefüge auch hinsichtlich seiner Festigkeit verbesserte me-
chanische Eigenschaften. Es sind jedoch weitere Untersuchungen nötig, um die Herstellung
von homogenen Proben gewährleisten zu können. Das ist essentiell für die Applikation von
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